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1 Einleitung 
1.1 Die Geschichte der Kondensatoren 
Eine Vielzahl von elektronischen Geräten nimmt als Hilfs- und Unterhal-
tungsmittel immer mehr Einfluss auf die Abläufe unseres beruflichen sowie privaten 
Lebens. Dabei drängt eine größer werdende Vielfalt der verschiedensten modernen 
Technologien in kürzer werdenden Produkt- und Technologiezyklen auf den Markt 
und offenbart dabei dennoch einen gemeinsamen Trend: die fortwährende 
Miniaturisierung der elektronischen Bauteile zur Steigerung von Leistungsfähigkeit 
und Energieeffizienz. Dieser Miniaturisierung unterliegen auch Kondensatoren als 
eines der drei Grundbauelemente der Elektrotechnik (Widerstand, Spule und 
Kondensator).  
2  1 Einleitung 
Die älteste bekannte Kondensatorbauform ist die Leidener Flasche (siehe 
Abbildung 1), deren Prinzip in den Jahren 1745 und 1746 unabhängig voneinander 
vom Domdekan Ewald Georg von Kleist und dem Mediziner und Physiker Pieter 
van Musschenbroek entdeckt wurde.1,2 Benannt ist sie nach der niederländischen 
Stadt Leiden, in der Pieter van Musschenbroek zur Zeit der Entdeckung lebte. Die 
Leidener Flasche basiert auf einem Glasgefäß (z.B. in Flaschenform), das innen und 
außen mit Metallfolie beschichtet ist. Dabei dienen die Metallbeläge als Elektroden 
und das isolierende Glas als Dielektrikum.3 
 
   
Abbildung 1: Schematische Darstellung (links) und Foto (rechts) von Leidener Flaschen, entnommen 
aus 4 und 5 
Den Begriff des elektrischen Kondensators (engl.: „Electrical Condenser“) 
prägte Benjamin Franklin, der elektrische Ladung von Gewitterwolken mit Hilfe 
eines Drachens und eines Eisendrahtes auf eine Leidener Flasche übertrug.6,7 Der 
Physiker Johannes Wilcke erfand 1762 den ersten Plattenkondensator, den 
Alessandro Volta 1775 in einer weiterentwickelten Version unter dem Namen 
„Electrophorous“ bekannt machte.8,9 Volta erkannte, dass sich bei Kondensatoren die 
aufgebrachte Ladungsmenge Q proportional zur elektrischen Spannung U verhält: 
 Q C U=  (0.1) 
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Die Proportionalitätskonstante ist dabei die elektrische Kapazität C. Volta erkannte 
bereits, dass die Kapazität C abhängig vom als Dielektrikum eingesetzten Material 
ist.8 Später wurde der genaue Zusammenhang für verschiedene Kondensator-
geometrien gefunden, im Falle von idealen Plattenkondensatoren ergibt sich (unter 
Vernachlässigung von Randeffekten): 
 0 rε ε
AC
d
=  (0.2) 
Dabei beschreibt das Produkt 0 rε ε  die Permittivität eines Materials mit der 
elektrischen Feldkonstante 0ε  (Permittivität des Vakuums) und der relativen 
Permittivität rε  (Dielektrizitätszahl). Des Weiteren beeinflussen die beiden 
geometrischen Parameter Elektrodenfläche A und Elektrodenabstand d die 
Kapazität C. Aus Gleichung (0.2) ergeben sich somit drei einfache Möglichkeiten, die 
Kapazität eines Plattenkondensators zu steigern: 
• Wahl eines Dielektrikums mit hoher relativer Permittivität rε  
• Vergrößerung der Elektrodenfläche A 
• Verringerung der Schichtdicke des Dielektrikums d 
Auch ohne Kenntnisse des Zusammenhangs aus Gleichung (0.2) stellte man durch 
den Bau riesiger Plattenkondensatoren und Versuche mit verschiedenen Materialien 
noch im 18. Jahrhundert fest, dass die Wahl des Dielektrikums das größte 
Verbesserungspotential zur Vergrößerung der Kapazität in sich barg.10 Innerhalb der 
nächsten 150 Jahre führte der Einsatz von Materialien wie dem natürlichen Mineral 
Glitter, Papier, Aluminiumoxid und die Entwicklung von Kondensatoren mit 
flüssigen Elektrolyten zu einer kontinuierlichen Erhöhung der Kapazitäten.11,12 
Anfang der 1930er Jahre wurden erstmalig Keramikkondensatoren aus Titandioxid 
und kurz darauf aus Strontiumtitanat gefertigt.12 
In den Jahren 1942 und 1943 entdeckten Wainer und Salomon als Erste die 
besonderen dielektrischen Eigenschaften von Bariumtitanat.13–15 Der Einsatz von 
Perovskiten wie Strontiumtitanat und Bariumtitanat als Dielektrikum stellt wichtige 
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Meilensteine in der Geschichte der Kondensatoren dar, vor allem aufgrund einer 
sprunghaften Erhöhung der Kapazitäten auf das Hundertfache bis 
Tausendfache.12,16,17 Trotz der Entwicklung einer enormen Vielfalt von 
Kondensatorbauarten und der Nutzung verschiedenster Materialen in der zweiten 
Hälfte des 20. Jahrhunderts sind auf Bariumtitanat basierende Keramikkonden-
satoren heute in Stückzahl und Marktvolumen der am häufigsten verwendete 
Kondensatortyp.18,19 
Die erfolgreiche Weiterentwicklung von Bariumtitanat-basierten Keramik-
kondensatoren folgte dabei vor allem diesen beiden Ansätzen: Zum einen konnten 
die dielektrischen Eigenschaften des Bariumtitanats durch gezielte Beeinflussung 
von Dotierung und Mikrostruktur weiter verbessert werden und zum anderen das 
Verhältnis von Kapazität zu Baugröße durch die Entwicklung von 
Keramikvielschicht-Kondensatoren (engl.: „Multi-Layer Ceramic Capacitors“, 
MLCCs) extrem gesteigert werden. Aus diesen Gründen kommt Keramikvielschicht-
Kondensatoren im heutigen Zeitalter der kontinuierlichen Miniaturisierung von 
elektronischen Geräten eine besondere Bedeutung zu. 
 
1.2 Perovskite 
1.2.1 Entdeckung 
Im Jahre 1839 entdeckte der russische Forscher Gustav Rose im Ural ein 
Mineral, das nach dem Mineralogen Graf Lev Aleksevich von Perovski als Perovskit 
benannt wurde.20,21 Bei diesem Mineral handelt es sich um Calciumtitanat CaTiO3. Es 
wurde zum Namensgeber einer ganzen Gruppe von Festkörpern, die alle in der 
Perovskit-Struktur kristallisieren. 
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1.2.2 Struktur 
Viele Festkörper mit der allgemeinen Summenformel ABX3 kristallisieren in 
der Perovskit-Struktur, darunter Oxide, Nitride und Fluoride. In Abbildung 2 ist 
schematisch die Kristallstruktur eines kubischen Perovskits dargestellt. 
 
 
Abbildung 2: Schematische Darstellung der allgemeinen Kristallstruktur kubischer Perovskite 
mit der Summenformel ABX3 
 
Diese kubische Kristallstruktur fällt unter die Raumgruppe Nr. 221 ( )3Pm m  
mit einer Formeleinheit ABX3 pro Elementarzelle (EZ). Dabei befindet sich das A-
Kation auf den Ecken der Elementarzelle, das B-Kation in der Mitte der EZ und die 
Anionen X jeweils auf den Flächenmitten. Somit ergibt sich eine oktaedrische 
Koordination von B durch X mit der Koordinationszahl KZ = 6. Diese BX6-Oktaeder 
sind dabei eckenverknüpft mit B-X-B-Winkeln von genau 180°. In den Lücken des 
BX6-Netzwerkes befinden sich die A-Kationen, welche kuboktaedrisch von X 
koordiniert werden (KZ = 12). 
Es sind verschiedene Arten der Verzerrung möglich, die zu tetragonalen, 
rhomboedrischen und orthorhombischen Strukturen führen. Beispielsweise besitzt 
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der Namensgeber der Perovskite, CaTiO3, eine orthorhombisch-dipyramidale 
Struktur.22 Der Ursprung dieser Verzerrung liegt im relativ geringen Ionenradius von 
Ca2+ (1,34 Å).23 
Der Grad der Verzerrung lässt sich mit Hilfe des sog. Goldschmidtschen 
Toleranzfaktors tG abschätzen:24,25 
 
( )
A X
G
B X2
+
=
+
r rt
r r
 (0.3) 
Dabei sind rA, rB und rX die Ionenradien von A, B und X. Ein Toleranzfaktor 
von eins entspricht den optimalen Ionenradienverhältnissen zur Ausbildung der 
perfekten kubischen Perovskit-Struktur (hier ist die Raumerfüllung am höchsten). 
Bei Abweichungen nach unten oder oben steigt die Wahrscheinlichkeit, dass es zu 
Verzerrungen kommt oder sogar eine andere Kristallstruktur bevorzugt ist. Tabelle 1 
zeigt den aus den Ionenradien nach Shannon 23 berechneten Goldschmidtschen 
Toleranzfaktor beispielhaft für die drei Perovskite Calciumtitanat (CaTiO3), 
Strontiumtitanat (SrTiO3) und Bariumtitanat (BaTiO3). 
 
Tabelle 1: Ionenradius des A-Kations, daraus errechneter Goldschmidtscher Toleranzfaktor und Art 
der Perovskit-Struktur bei Raumtemperatur für drei verschiedene Titanate (rB = 0,605 Å, rX = 1,40 Å)23 
Material rA /Å tG Struktur bei RT 
CaTiO3 1,34 0,97 orthorhombisch22 
SrTiO3 1,44 1,00 kubisch26 
BaTiO3 1,61 1,06 tetragonal17 
 
Aus Tabelle 1 ist ersichtlich, dass der aus den Ionenradien errechnete 
Toleranzfaktor für Strontiumtitanat genau bei eins liegt. Aus diesem Grunde 
kristallisiert SrTiO3 in der kubischen Perovskit-Struktur. Abbildung 3 zeigt die hohe 
Raumerfüllung anhand der tatsächlichen Ionenradien. Man erkennt, dass sich die 
Ionen in diesem starren Kugelmodell berühren. Am Beispiel von CaTiO3 in Tabelle 1 
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zeigt sich, dass bereits geringe Abweichungen von tG = 1 zu einer Verzerrung und 
Ausbildung einer orthorhombischen Struktur führen können. Aufgrund des relativ 
großen Ionenradius von Ba2+ in Bariumtitanat liegt der Goldtschmidtsche 
Toleranzfaktor hier bei tG = 1,06. Bei Raumtemperatur liegt Bariumtitanat in einer 
tetragonal verzerrten Perovskit-Struktur vor. Erst oberhalb der Curie-Temperatur 
von 120 °C geht diese in die kubische Perovskit-Struktur über.17 
 
 
Abbildung 3: Veranschaulichung der kubischen Perovskit-Struktur im starren Kugelmodell 
mittels realer Ionenradien am Beispiel des Strontiumtitanats 
 
Eine Besonderheit der Perovskit-Struktur ist, dass sie sehr stabil gegenüber 
Dotierungen ist. So ist auf den Kationenplätzen die Substitution mit fast allen 
Elementen möglich. Schon Roy synthetisierte bis 1954 eine Vielzahl von Perovskiten, 
teilweise mit mehrfacher Kationensubstitution im Vergleich zu BaTiO3 (siehe 
Abbildung 4).27 Eine Vielzahl von Oxiden, Nitriden und Fluoriden kristallisieren in 
der Perovskit-Struktur und faszinieren mit ihren breit gefächerten Anwendungs-
möglichkeiten. Alleine die Perovskit-Oxide bieten vielfältigste Eigenschaften wie 
Ferroelektrizität, Piezoelektrizität, ionische Leitfähigkeit und elektrische 
Leitfähigkeiten vom Isolator bis zum metallischen Leiter, Supraleitung, katalytische 
Aktivität und Riesenmagnetowiderstand.28 Neben der Kenntnis der Struktur 
ermöglicht vor allem ein Verständnis der Defektchemie, viele dieser Eigenschaften 
zu verstehen und ggf. zu verändern. 
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Abbildung 4: Von Roy bereits 1954 synthetisierte Perovskite, entnommen aus 27 
 
1.2.3 Bariumtitanat 
Schon Goldschmidt synthetisierte und charakterisierte in den Jahren 1924 bis 
1926 verschiedenste Perovskite, darunter auch Bariumtitanat, BaTiO3.25 Bariumtitanat 
war der erste Perovskit, der große wirtschaftliche Bedeutung errang. Während des 
zweiten Weltkriegs stieg der Bedarf an Kondensatoren drastisch an. Auf der Suche 
nach geeigneten Dielektrika wurde dabei Bariumtitanat unabhängig voneinander in 
Amerika, Russland und Japan als Material mit außergewöhnlich hoher relativer 
Permittivität entdeckt.13–15,28–30. Auf der Suche nach der Ursache der hohen relativen 
Permittivität von BaTiO3 führte von Hippel weitreichende Untersuchungen zur 
Ferroelektrizität, Domänenstruktur und zu Phasenumwandlungen des Barium-
titanats durch; die wesentlichen Ergebnisse fasste er in einem umfassenden 
Übersichtsartikel zusammen.17 
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Abbildung 5: Binäres Phasendiagramm für das System BaO-TiO2 an Luft, entnommen aus 31 
 
Das erste binäre Phasendiagramm des Systems BaO-TiO2 wurde im Jahr 1955 
von Rase und Roy bestimmt.32 Es wurde 2007 von Lee et al. 31 größtenteils bestätigt 
(siehe Abbildung 5) und zeigt, dass im System BaO-TiO2 neben BaTiO3 eine Vielzahl 
weiterer Verbindungen (in diversen Strukturen) existieren. Der Schmelzpunkt von 
stöchiometrischem BaTiO3 wurde auf 1625 °C bestimmt.31,33 Bei hohen Temperaturen 
liegt BaTiO3 je nach Temperatur in der kubischen oder einer hexagonalen Perovskit-
Struktur vor. Die Phasenumwandlung kubisch-hexagonal erfolgt bei Temperaturen 
oberhalb von 1432 °C (siehe Abbildung 5).  
Die kubische Phase des BaTiO3 zeigt paraelektrischen Eigenschaften. Die 
relative Permittivität folgt dabei dem Curie-Weiß-Gesetz mit folgenden 
Parametern:34,35 
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Dabei ist C die paraelektrische Curie-Konstante, T die Temperatur und TC die 
Curie-Temperatur.34 Unterhalb dieser Curie-Temperatur von 120 °C bildet sich eine 
tetragonal verzerrte Struktur mit ferroelektrischen Eigenschaften (siehe Abbildung 
6). Hierbei sind die Barium- und Titanionen gegenüber den Sauerstoffionen 
verschoben, wodurch ein permanentes Dipolmoment und eine spontane Polarisation 
hervorgerufen werden (siehe Abbildung 7). Wie in Abbildung 6 zu erkennen, ist in 
der tetragonalen Struktur die Gitterkonstante entlang der c-Achse etwa 1 % größer 
als die Gitterkonstante entlang der a-Achsen.36 
 
 
Abbildung 6: Phasenumwandlungen und Veränderungen der Gitterkonstanten von Bariumtitanat 
als Funktion der Temperatur, entnommen aus 36 
1 Einleitung  11 
 
 
Abbildung 7: Kristallstruktur von Bariumtitanat: a) kubische Perovskit-Struktur und b) Auslenkung 
der Anionen relativ zu den Sauerstoff-Ionen unterhalb der Curie-Temperatur (tetragonale Struktur), 
entnommen aus 37 
 
Es bilden sich Bereiche mit gleicher Polarisationsrichtung, die 
ferroelektrischen Domänen. Mit Hilfe eines externen elektrischen Feldes kann die 
Polarisation der Domänen ausgerichtet werden. Selbst nach Abschalten des 
elektrischen Feldes verbleibt eine remanente Polarisation der Probe. Durch das 
externe elektrische Feld kann die Polarisation auch umgepolt werden, sie folgt dabei 
einer Hysteresekurve. Wie jedes ferroelektrische Material weist auch Bariumtitanat 
piezoelektrische Eigenschaften auf. Verformt man das Material mechanisch, so 
kommt es zu einer Änderung der elektrischen Polarisation (direkter Piezoeffekt). 
Umgekehrt kann das Material durch Anlegen einer elektrischen Spannung auch 
verformt werden (inverser Piezoeffekt). Durch diese piezoelektrischen Eigenschaften 
eignet sich Bariumtitanat auch für Anwendungen auf den Gebieten der Sensorik und 
Aktorik. Für viele Anwendungen in diesen Bereichen wurde es jedoch oftmals durch 
Blei-Zirkonat-Titanat (PZT), PbZrxTi1-xO3, ersetzt.37 
Kühlt man tetragonales BaTiO3 weiter ab, so geht es bei etwa -10 °C in eine 
orthorhombische Phase über, in der die Polarisation entlang einer anderen Richtung 
vorliegt. Bei ca. -90 °C erhält man eine rhomboedrische Phase. In diesem verzerrten 
Würfel mit gleich langen Kanten erfolgt die Polarisation entlang der 
Raumdiagonalen. 
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Die Ausprägung der ferroelektrischen Eigenschaften in den drei Phasen bei 
niedriger Temperatur kann durch verschiedene Möglichkeiten beeinflusst werden. 
Dazu zählen Abweichungen von der idealen Stöchiometrie sowie die Dotierung bzw. 
Substitution mit Fremdkationen38–45 innerhalb und außerhalb des 
Löslichkeitsbereiches des festen Lösung (Mischkristall, engl.: „solid solution“) sowie 
die Variation der Korngröße.46 
Das Ba/Ti-Verhältnis kann nur innerhalb gewisser Grenzen variiert werden, 
ohne dass die Löslichkeitsgrenze überschritten wird und sich eine Zweitphase bildet 
(siehe Tabelle 2).31 Dabei ist das Löslichkeitslimit auf der Ti-reichen Seite deutlich 
größer als auf der Ba-reichen Seite. Es wird davon ausgegangen, dass die jeweiligen 
Kationen-Überschüsse durch Sauerstoffleerstellen kompensiert werden.31 Für weitere 
Details zur Defektchemie und Dotierung wird auf Abschnitt 1.3.3 zur 
Punktdefektchemie von Barium- und Strontiumtitanat verwiesen. 
 
Tabelle 2: Löslichkeitsbereich von Überschüssen an Ti und Ba in BaTiO3 
bei drei verschiedenen Temperaturen an Luft (nach Lee et al.31) 
Temperatur / °C bei Ti-Überschuss  bei Ba-Überschuss 
1200 0,9834 ≤ Ba/Ti-Verhältnis ≤ 1,0051 
1320 0,9665 ≤ Ba/Ti-Verhältnis ≤ 1,0097 
1400 0,9817 ≤ Ba/Ti-Verhältnis ≤ 1,0108 
 
Die wichtigsten Anwendungsgebiete von Bariumtitanat ergeben sich direkt aus 
seinen Eigenschaften. Die meisten Keramikkondensatoren basieren auf Bariumtitanat 
als Dielektrikum.18 Zudem wird es in FRAM (engl.: „Ferroelectric Random Access 
Memory“) als Ferroelektrikum eingesetzt 47 und dient aufgrund seiner halbleitenden 
Eigenschaften als Kaltleiter bzw. PTC-Thermistor (engl.: „Positive Temperature 
Coefficient“).48 
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1.2.4 Strontiumtitanat 
Strontiumtitanat, SrTiO3, gilt als Modellmaterial der Perovskit-Oxide, es ist ein 
sehr intensiv erforschtes Material, das in vielen Eigenschaften als Modell-System für 
komplexere Perovskit-Oxide verstanden wird. Es findet vor allem Anwendung als 
Sauerstoff-Sensor, Photoelektrode, Varistor und als Substrat, z.B. für 
Hochtemperatursupraleiter.49 
Oberhalb von -168 °C liegt Strontiumtitanat in der kubischen Perovskit-
Struktur (siehe Abbildung 2) vor, unterhalb dieser Temperatur in einer tetragonalen 
Kristallstruktur.26 Während die kubische Struktur mit paraelektrischen Eigenschaften 
nach Curie-Weiss einhergeht, würde man analog zu Bariumtitanat erwarten, dass 
Strontiumtitanat in der tetragonalen Variante ferroelektrisch sein müsste. Allerdings 
ist die tetragonale Verzerrung beim Strontiumtitanat mit 0.05 % etwa 20-mal 
schwächer ausgeprägt als bei Bariumtitanat.50,51 Bei dieser schwachen Verzerrung in 
c-Richtung kommt es nicht, wie für BaTiO3 in Abbildung 7 dargestellt, zu einer 
Verschiebung der Anionen relativ zu den Sauerstoffionen. Aus diesem Grund zeigt 
tetragonales Strontiumtitanat beim Abkühlen zunächst keine spontane Polarisation 
und folgt dem Curie-Weiss-Gesetz; erst bei Temperaturen unter 45 K weicht die 
relative Permittivität vom Curie-Weiss-Verlauf ab.50,51 In diesem Zusammenhang 
muss auch der Einfluss von Quantenfluktuationen in Strontiumtitanat beachtet 
werden.52,53 
Genau wie Bariumtitanat ist auch Strontiumtitanat prinzipiell ein Mischleiter 
bzw. MIEC (engl.: „Mixed Ionic Electronic Conductor“), wobei es in Abhängigkeit 
von Temperatur T und Sauerstoffpartialdruck pO2 Bereiche gibt, in denen es nur 
ionisch leitend, nur elektronisch leitend oder mischleitend ist. Zum Verständnis 
dieser und vieler anderer Eigenschaften hilft die Analyse der Defektchemie, die im 
folgenden Abschnitt dargestellt wird. 
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1.3 Defekte 
Viele Eigenschaften kristalliner Festkörper werden durch Abweichungen vom 
perfekten Kristall, den Defekten, hervorgerufen. Jeder reale Kristall oberhalb des 
absoluten Temperaturnullpunktes (T = 0 K) weist Defekte auf. Man kann diese 
Defekte entsprechend ihrer räumlichen Ausdehnung unterteilen in nulldimensionale 
Defekte (Punktdefekte) sowie ein-, zwei- und dreidimensionale Defekte. 
 
1.3.1 Punktdefekte 
Drei wichtige Arten von Punktdefekten sind schematisch in Abbildung 8 
dargestellt. Dabei handelt es sich um unbesetzte Gitterplätze (Leerstellen), Atome 
bzw. Ionen auf Zwischengitterplätzen (engl.: „Interstitial“) und die Verunreinigung 
mit Fremdatomen bzw. –ionen, die im Falle von Dotierungen gezielt erzeugt 
werden.37,54,55 
 
Abbildung 8: Schematische Darstellung wichtiger Punktdefekte in Kristallstrukturen 
 
Zur Erhaltung von Ladung und Stöchiometrie sind in Ionenkristallen 
ausgeglichene Kombinationen dieser Defekte erforderlich. Die beiden häufigsten 
Fehlordnungen sind nach ihren Entdeckern benannt und als Frenkel-Fehlordnung56 
und Schottky-Fehlordnung57 bekannt. Wie in Abbildung 9 dargestellt, entsteht die 
Frenkel-Fehlordnung dadurch, dass „Gitterteilchen ihre normale Lage verlassen und 
im Gitter vagabundieren. Bei jedem derartigen Prozess entsteht je ein überschüssiges 
Teilchen im Zwischengitter und ein Gitterloch.“58 Im Falle einer Schottky-
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Fehlordnung werden Anionen- und Kationenleerstellen erzeugt (siehe Abbildung 9). 
Zur Wahrung der Ladungsneutralität bestimmt dabei die Stöchiometrie des 
Festkörpers das Verhältnis von Anionen- zu Kationenleerstellen. 
 
 
Abbildung 9: Schematische Darstellung von a) Frenkel-Fehlordnung und b) Schottky-Fehlordnung 
 
Bei Punktdefekten unterscheidet man zwischen intrinsischen und 
extrinsischen Defekten. Intrinsische Defekte, zu denen die Frenkel- und Schottky-
Fehlordnungen zählen, sind Defekte im thermodynamischen Gleichgewicht des 
reinen Kristalls. Die Konzentration intrinsischer Defekte ist stark 
temperaturabhängig. Der Einfluss intrinsischer Defekte auf die Eigenschaften des 
Festkörpers zeigt sich in den meisten Fällen erst bei sehr hohen Temperaturen. Von 
extrinsischen Defekten spricht man bei der gezielten oder ungewollten Dotierung 
von Festkörpern mit Fremdionen. Die Ladung der Fremdionen wird durch die 
Bildung von entgegengesetzt geladenen Defekten kompensiert. Dieser Aspekt wird 
in Abschnitt 1.3.3 am Beispiel der Defektchemie von Barium- und Strontiumtitanat 
näher betrachtet. 
Im Rahmen ihrer klassischen Arbeit auf dem Gebiet der Thermodynamik 
fanden Wagner und Schottky, dass Defekte wie chemische Spezies betrachtet werden 
können, die im Kristallgitter gelöst sind.59 Einen wichtigen Beitrag zur korrekten 
Beschreibung von Defektkonzentrationen leistete Jost im Jahr 1933.60 Vier Jahre 
später verfasste er ein Buch über Diffusion und chemische Reaktionen in 
Festkörpern, das als erstes einen guten Überblick über die Reaktionskinetik in 
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Festkörpern, die Thermodynamik von Punktdefekten und lineare Transportprozesse 
gab.61 
Als Schreibweise von Defekten in Festkörpern hat sich die Kroeger-Vink-
Notation etabliert.62 In allgemeiner Form gibt dabei das Strukturelement εGS  den 
Gitterplatz G und die effektive Ladung ε der Spezies S an. Spezies können dabei 
Elemente, Leerstellen (bezeichnet mit V, engl.: „Vacancy“), Elektronen e und 
Elektronenlöcher h sein. Elektronische Spezies werden somit analog zu strukturellen 
Punktdefekte in der Defektchemie wie chemische Spezies behandelt. Als 
Gitterplatztypen G können reguläre Gitterplätze und Zwischengitterplätze 
(bezeichnet mit i, engl.: „interstitial“) angegeben werden. Die effektive Ladung ε gibt 
die Differenz zwischen den Ladungen des Defektes und der regulären Spezies an. 
Dabei werden positive Effektivladungen mit Punkten ( ) , negative Effektivladungen 
mit Strichen ( )' und neutrale Effektivladungen mit Kreuzen ( )×  dargestellt.62 
 
1.3.2 Ein- und mehrdimensionale Defekte 
Unter eindimensionalen Defekten versteht man Versetzungen im 
Kristallgitter, die auch als Liniendefekte bezeichnet werden.63 Je nach Form der 
Versetzung unterscheidet man zwischen Stufenversetzung, Schraubenversetzung 
(siehe Abbildung 10) und Zwischentypen der beiden mit Mischcharakter. 
Versetzungen beeinflussen nicht nur die mechanischen Eigenschaften eines 
Materials, sie können auch als schnelle Pfade für Transportprozesse im Festkörper 
wirken.37,64 
Unter zweidimensionalen Defekten versteht man Flächenfehler wie 
Oberflächen und Grenzflächen. Zu den inneren Grenzflächen zählen Korngrenzen, 
Zwillingsgrenzen sowie Antiphasengrenzen. An all diesen Grenzflächen tritt eine 
aus geometrischer oder chemischer Sicht veränderte Umgebung auf, welche die 
Eigenschaften des Materials beeinflussen kann.63 So spielen Oberflächen von 
Materialien technologisch eine große Rolle, z.B. bei chemischen Reaktionen oder 
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katalytischen Prozessen. Dass die ersten Atomlagen an einer Oberfläche andere 
Eigenschaften besitzen können als der Bulk, wird auch in Abschnitt 1.4 bei der 
theoretischen Betrachtung von Raumladungszonen gezeigt. In Abschnitt 1.5.5 wird 
die Auswirkung auf Diffusionsprozesse näher erläutert. Auch Korngrenzen können 
eine besondere Rolle bei Transportprozessen spielen (siehe Abschnitt 1.5.4). 
 
  
Abbildung 10: Schematische Darstellung eine Stufenversetzung (links) 
sowie einer Schraubenversetzung (rechts), entnommen aus 37 
 
Dreidimensionale Defekte sind Volumenfehler im Kristallgitter. Dabei kann es 
sich um Poren handeln, die Gas oder Flüssigkeit enthalten können, oder um 
Einschlüsse von anderen festen Phasen. Solche Inklusionen können die 
Eigenschaften von Materialien massiv verändern.37 
 
1.3.3 Punktdefektchemie von Barium- und Strontiumtitanat 
Bariumtitanat und Strontiumtitanat weisen viele Gemeinsamkeiten auf. Auch 
die Defektchemie der beiden Titanate, die schon seit Jahrzehnten intensiv untersucht 
wird, ist sehr ähnlich und in vielerlei Hinsicht gut verstanden. Die folgenden 
Ausführungen zum Bariumtitanat gelten, wenn nicht anders kommentiert, analog 
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auch für Strontiumtitanat. Sie beruhen zum großen Teil auf den Arbeiten der 
Arbeitsgruppen von K.-H. Härdtl,65–67 D. M. Smyth,68–72 H. L. Tuller,73,74 R. Waser,75,76 J. 
Maier77,78 und H.-I. Yoo79,80,80–84. 
Die unabhängig von der Dotierung zu betrachtenden irregulären 
Strukturelemente sind Elektronen e′ , Elektronenlöcher h , Sauerstoffleerstellen OV  
und Kationenleerstellen BaV′′  und TiV′′′′ . Je nach Dotierung des Materials müssen diese 
intrinsischen Defekte wie folgt ergänzt werden: Betrachtet man Dotierelemente mit 
fester Oxidationsstufe, die sich um eine Elementarladung von der Oxidationsstufe 
des regulären Kations unterscheiden, so können sie als Akzeptoren Acc′  oder 
Donatoren Don wirken. Im Falle nominell undotierter Perovskit-Titanate wirken die 
üblichen Verunreinigungen typischerweise als Akzeptoren. Falls nicht anders 
vermerkt, gelten die folgenden Ausführungen für den Akzeptor-dotierten Fall. 
Das externe Gleichgewicht der Wechselwirkung mit einer 
Sauerstoffatmosphäre kann wie folgt beschrieben werden: 
 ( )1O 2 O2O O g V 2e× ′+ +  (0.5) 
Für die Gleichgewichtskonstante der als Reduktion formulierten Reaktion gilt: 
 ( ) ( )/a c c ′= O
1 2 2
Red 2 eVK O   (0.6) 
Die Bildung von Elektronen in Gleichung (0.5) tritt vor allem bei niedrigen 
Sauerstoffaktivitäten oder im Donator-dotierten Fall auf. 
Zudem spielt auch die partielle Schottky-Fehlordnung als zweites externes 
Gleichgewicht mit BaO eine wichtige Rolle: 
 ( )Ba O OBaBa O V V BaO g× × ′′+ + +  (0.7) 
Die Gleichgewichtskonstante für Reaktion (0.7) ist wie folgt definiert: 
 
OBa
B VV BaOK c c a′′=   (0.8) 
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Der Zusammenhang zwischen den Konzentrationen von Elektronen und 
Elektronenlöchern wird durch folgende Gleichung für die intrinsische elektronische 
Fehlordnung als internes Gleichgewicht beschrieben: 
 null e + h′   (0.9) 
Für die Gleichgewichtskonstante dieser Reaktion ergibt sich: 
 i e hK c c′=   (0.10) 
Ein zweites internes Gleichgewicht beschreibt die Schottky-Fehlordnung 
 OBa Ti0 V V 3V ,′′ ′′′′= + +   (0.11) 
mit der Gleichgewichtskonstante 
 ( )OBa Ti
3
Sch VV VK c c c′′ ′′′′=   (0.12) 
Bei einigen Perovskiten ist es zudem möglich Hydroxid-Ionen als protonische 
Defekte auf den Sauerstoff-Platz einzubauen: 
 ( ) ( )×+ +2 O O OH O g V O 2 OH


  (0.13) 
Die Gleichgewichtskonstante für Gleichung (0.13) lautet: 
 ( )
( )
O
O
2
OH
H
2V H O
c
K
c a
=


 (0.14) 
Ein guter Überblick zu Protonen-leitenden Oxiden wurde von Kreuer 
veröffentlicht.85 
Auf Basis der bereits erläuterten irregulären Strukturelemente gilt für die 
Ladungsneutralität: 
 ( )'c c c c c c c′′ ′′′′′ + + + = + +OBa Ti Oe Acc h VV V OH2 4 2    (0.15) 
Durch Kombination der Gleichungen (0.5), (0.7), (0.9), (0.11), (0.13) und (0.15) 
lassen sich die Gleichgewichtskonzentrationen aller Punktdefekte als Funktion von 
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T, aO2, aH2O und aBaO berechnen. Abhängig von den zuvor genannten Aktivitäten 
existieren dabei verschiedene Regime, in denen bestimmte Defekte als 
Majoritätsdefekte die Defektchemie dominieren. Innerhalb eines Regimes können die 
jeweils anderen Punktdefekte aufgrund ihrer niedrigen Konzentration als 
Minoritätsdefekte in guter Näherung vernachlässigt werden. 
 
 
Abbildung 11: Darstellung der jeweiligen Neutralitätsbedingungen von Bariumtitanat auf Basis der 
Majoritätspunktdefekte unter Variation von pO2 und aBaO bei konstanter Temperatur für den 
experimentell bestätigten Fall Acc Sch i1 2 1 2/ /c K ,K′  . Die Konzentration von Elektronen ec ′  ist mit n 
bezeichnet, die der Elektronenlöcher hc   mit p. Hier beschreibt m den Exponenten der 
Sauerstoffpartialdruck-Abhängigkeit der Konzentrationen der elektronischen Ladungsträger, so dass 
2Oh
mc p∝ und 2Oe
mc p′ ∝  mit 0m ≥ . Entnommen aus 81 
 
Ohne Berücksichtigung protonischer Defekte existieren für Bariumtitanat 
insgesamt sieben verschiedene Regime (siehe Abbildung 11). Variiert man den 
Sauerstoffpartialdruck (bei konstanter aBaO), so kann man in der Regel vier dieser 
Regime beobachten (gestrichelte Linie in Abbildung 11). Für Temperaturen bis 
maximal 1000 °C wird angenommen, dass die Kationenleerstellen aus höheren 
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Temperaturen eingefroren sind (Kationendiffusion spielt erst bei höheren 
Temperaturen eine Rolle).86,87 Dadurch können Kationenleerstellen als zusätzliche 
Akzeptoren betrachtet werden und die BaO-Aktivität fällt als Variable des 
Defektmodells weg. Somit reduziert sich Gleichung (0.15) zu: 
 'c c c c′ + = + Oe Acc h V2   (0.16) 
 
 
Abbildung 12: Kröger-Vink-Diagramm für undotiertes Bariumtitanat mit Berechnung der 
Defektkonzentrationen auf Basis experimenteller Daten, entnommen aus 81 
 
Das Kröger-Vink-Diagramm für nominell undotiertes Bariumtitanat (geringe 
Konzentration an Akzeptor-Dotierung) in Abbildung 12 zeigt die Konzentrationen 
der vier Defekte aus Gleichung (0.16) als Funktion des Sauerstoffpartialdrucks. Hier 
lässt sich die Defektchemie in zwei Bereiche aufteilen: ein Regime ( )Oe ,V′   bei 
pO2 < 10
-14 bar, das von Elektronen und Sauerstoffleerstellen dominiert wird, und ein 
Regime ( )OAcc ,V'   bei pO2 > 10-14 bar, in dem die Akzeptoren und 
Sauerstoffleerstellen die zentrale Rolle spielen. 
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Nur bei sehr niedrigen Sauerstoffpartialdrücken ist die Konzentration der 
Elektronen größer als die der Sauerstoffleerstellen. In diesem Bereich wird die 
Defektchemie durch folgende Neutralitätsbedingung bestimmt: 
 'c c c c′ = >Oe V Acc h2    (0.17) 
In diesem Bereich kompensieren sich Elektronen und Sauerstoffleerstellen. Dies ist 
nur möglich bei sehr niedrigen pO2 < 10
-14 bar und für sehr geringe Akzeptor-
konzentrationen. Im anderen Extremfall (pO2 > 10
-3 bar) reduziert sich die 
Neutralitätsbedingung aus Gleichung (0.16) zu: 
 'c c c c ′= >OAcc V h e2     (0.18) 
Hier wird die Konzentration der Akzeptor-Dotierung durch Sauerstoffleerstellen 
kompensiert. Die Konzentrationen der beiden elektronischen Defekte sind dabei viel 
niedriger. 
Kann das Dotierion in verschiedenen Oxidationsstufen im Perovskit vorliegen 
(z.B. Mangan als Mn3+ und Mn4+), so muss das Defektmodell um das folgende interne 
Gleichgewicht ergänzt werden: 
 Ti TiMn Mn h× ′ +   (0.19) 
 
Abbildung 13: Kroeger-Vink-Diagramm für Mn-dotiertes Bariumtitanat, entnommen aus 79 
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Das daraus resultierende Defektmodell ist für den Fall von Mn-dotiertem 
Bariumtitanat79 in Abbildung 13 dargestellt. Im Bereich hoher 
Sauerstoffpartialdrücke sinkt die Konzentration der Sauerstoffleerstellen mit 
steigendem pO2, da Mn
3+ zu Mn4+ oxidiert wird. Im Vergleich von Abbildung 12 und 
Abbildung 13 erkennt man, welchen enormen Einfluss die Valenzänderung des 
Mangans auf die pO2-Abhängigkeit der Sauerstoffleerstellen-Konzentration hat. 
 
1.4 Raumladungszonen 
Die Ausführungen zur Punktdefektchemie im letzten Abschnitt bezogen sich 
auf das Volumen der Materialien. In der Nähe von mehrdimensionalen Defekten wie 
Versetzungen, Oberflächen und Korngrenzen kann sich die Punktdefektchemie 
durch den Einfluss von Raumladungszonen vom Bulk unterscheiden. Für SrTiO3,88–93 
BaTiO388,89 und PZT94 wurde dies bereits gezeigt, es wird angenommen, dass dies bei 
anderen Perovskit-Oxiden ebenfalls der Fall ist. 
Betrachtet man die Oberfläche eines Materials, so können die ersten 
Atomlagen an der Grenzfläche Gas-Festkörper relaxieren und sich somit strukturell 
vom Bulk unterscheiden.95,96 Diese Region wird als Kern der Grenzfläche (engl.: 
„Interface Core“) bezeichnet. Rechnungen auf Basis der Dichtefunktionaltheorie 
(DFT) haben für SrTiO3 gezeigt, dass das chemische Standardpotential der 
Bildungseinheit von Sauerstoffleerstellen im Grenzflächenkern niedriger ist als im 
Volumen.97 Somit ist die Konzentration von Sauerstoffleerstellen im Kern der 
Grenzfläche höher als im Bulk und der Grenzflächenkern positiv geladen. Dies ist in 
Abbildung 14 am Beispiel von Fe-dotiertem SrTiO3 veranschaulicht, dabei werden 
die Akzeptor-Dotierung, Sauerstoffleerstellen und Elektronenlöcher betrachtet. 
Elektronen werden in der Darstellung in Abbildung 14 nicht berücksichtigt, da diese 
nur bei niedrigen Sauerstoffpartialdrücken bedeutende Konzentrationen erreichen 
(siehe z.B. Abbildung 12). 
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Abbildung 14: Defektkonzentrationen für Fe-dotiertes Strontiumtitanat (a) ohne Raumladungszone, 
(b) im Modell nach Mott-Schottky, (c) im Modell nach Gouy-Chapman98 
 
In Abbildung 14 (a) ist die Situation ohne Raumladungszone dargestellt. Hier 
entspricht der Verlauf der Defektkonzentrationen bis zur Oberfläche dem im Bulk 
des Materials. Abbildung 14 (b) und (c) stellen den Verlauf der 
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Defektkonzentrationen in den beiden Modellen nach Mott-Schottky54,99 und Gouy-
Chapman54,100 dar. 
Im Modell nach Mott-Schottky wird die Dotierung als unbeweglich erachtet. 
Folglich erkennt man in Abbildung 14 (b) eine konstante Dotier-Konzentration bis 
zur Oberfläche. Im Gegensatz dazu nimmt das Modell nach Gouy-Chapman an, dass 
der Dotierstoff beweglich ist. Durch Anreicherung in der Raumladungszone trägt er 
somit dazu bei, die positive Ladung des Grenzflächenkerns zu kompensieren (siehe 
Abbildung 14 (c)). 
 
 
Abbildung 15: Schematische Darstellung des sprunghaften Übergangs Kern|Raumladungszonen101 
am Beispiel eines Bikristalls. 
(a) Stufenweise Veränderung der Gibbschen Formationsenthalphie eines positiv geladenen Defektes 
an der Korngrenze. (b) Resultierender Verlauf der Raumladungsdichte durch die Korngrenze mit 
positiv geladenem Grenzflächenkern im Fall von unbeweglichen negativen Defekten. Die Breite des 
Grenzflächenkerns wird mit wc bezeichnet und ist sehr klein gegenüber der Ausdehnung der 
Raumladungszone zu einer Seite lsc. Entnommen aus 102 
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Analog zu Oberflächen lässt sich diese Situation auch auf Korngrenzen 
übertragen. Abbildung 15 illustriert die Verläufe der Gibbschen Formationsenthalpie 
und der Raumladungsdichte schematisch am Beispiel der Korngrenze eines 
Bikristalls. Die Darstellung beruht auf dem etablierten Grundmodell eines 
sprunghaften Übergangs zwischen Grenzflächenkern und Raumladungszone(n) 
(engl.: „Abrupt Core|Space-charge Model“).101 
 
1.5 Diffusion 
1.5.1 Allgemeines 
Unter Diffusion versteht man „den Stofftransport in Gasen, Flüssigkeiten, 
amorphen und kristallinen Festkörpern dann, wenn er durch Platztausch 
individueller Atome (Schritt für Schritt) erfolgt.“103 
Diffusionsprozesse lassen sich mit Hilfe der Fickschen Gesetze beschreiben. 
Dabei definiert das 1. Ficksche Gesetz die Teilchenstromdichte j: 
 cj D
x
∂
= −
∂
 (0.20) 
Die Teilchenstromdichte j ist dabei proportional zum örtlichen Konzentrations-
gradienten c / x∂ ∂ mit dem Diffusionskoeffizienten D als Proportionalitätskonstante. 
Zur Beschreibung von instationären Diffusionsprozessen ergibt sich über die 
Kontinuitätsgleichung 
 j c
x t
∂ ∂
− =
∂ ∂
 (0.21) 
das 2. Ficksche Gesetz: 
 c cD
t x x
∂ ∂ ∂ =  ∂ ∂ ∂ 
 (0.22) 
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Dieses Gesetz verknüpft den zeitlichen und örtlichen Konzentrationsgradienten, für 
konstante Diffusionskoeffizienten D ergibt sich: 
 
2
2
c cD
t x
∂ ∂
=
∂ ∂
 (0.23) 
 
1.5.2 Diffusionsmechanismen und Migrationsenthalpien 
Die Diffusion in Festkörpern erfolgt über die Bewegung von Atomen bzw. 
Ionen. Aus Gründen der Vereinfachung wird im Folgenden ausschließlich von Ionen 
gesprochen, da die in dieser Arbeit untersuchten Festkörper ionische Festkörper 
sind. Eine Voraussetzung für Diffusion und Massentransport in kristallinen 
Festkörpern ist die Existenz und Mobilität von Defekten, über die Ionen beweglich 
sein können. Viele Diffusionsprozesse können auf Basis von Leerstellen und 
Zwischengitterionen mit den folgenden drei Mechanismen beschrieben werden: 
 
a) Leerstellendiffusion (Vacancy diffusion) 
Der Leerstellendiffusionsmechanismus ist schematisch in Abbildung 16 
dargestellt. In diesem einfachsten und häufigsten Mechanismus64 kommt es zum 
Sprung eines Ions von einem regulär besetzten Gitterplatz auf einen unbesetzten 
Gitterplatz (Leerstelle). 
 
 
Abbildung 16: Mechanismus der Leerstellendiffusion, entnommen aus 104 
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b) Zwischengitterdiffusion (Interstitial diffusion) 
Hier kommt es, wie in Abbildung 17 gezeigt, zum Sprung eines Ions von 
einem Zwischengitterplatz auf einen weiteren Zwischengitterplatz. 
 
Abbildung 17: Mechanismus der Zwischengitterdiffusion, entnommen aus 104 
 
c) Interstitialcy diffusion 
Bei diesem Diffusionsmechanismus stößt ein Ion von einem 
Zwischengitterplatz ein Atom bzw. Ion von einem regulären Gitterplatz auf einen 
weiteren Zwischengitterplatz (siehe Abbildung 18).  
 
 
Abbildung 18: Mechanismus der Interstitialcy diffusion am Beispiel des kollinearen Falls, 
entnommen aus 104 
 
Eine Gemeinsamkeit dieser drei Mechanismen ist, dass die Migration der 
Ionen über Sprünge zwischen verschiedenen Gitterplätzen und ggf. 
Zwischengitterplätzen erfolgt. Das Energieprofil für einen solchen Sprung ist in 
Abbildung 19 dargestellt. Man erkennt den Sprung aus Position A in Position B, 
wobei ein Zwischenzustand hoher Energie durchlaufen werden muss. Diese hohe 
Sattelpunktsenergie wird durch die räumliche Enge im Zwischenzustand 
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hervorgerufen. Die Energiebarriere der Migration migG∆  ergibt sich aus der Differenz 
der Gibbs-Energien im Sattelpunkt und der Gleichgewichtsposition A.  
 
 
Abbildung 19: Energieprofil eines springenden Atoms in einem kristallinen Festkörper, 
entnommen aus 64 
 
Dieser Zusammenhang wurde zuerst von Wert105 erkannt und später von Vineyard106 
weiterentwickelt. Vineyard nutzte die Möglichkeiten der statistischen 
Thermodynamik und stellte so den Zusammenhang zwischen der Sprungrate ω und 
der Gibbschen freien Migrationsenergie migG∆  auf: 
 mig mig mig0 0
B B B
ω ν exp ν exp exp
G S H
k T k k T
∆ ∆ ∆     = − = −     
     
 (0.24) 
Dabei ist 0ν  die Frequenz der Gitterschwingungen um die Gleichgewichtslage in 
Richtung des Migrationspfades (engl.: „attempt frequency“), migS∆  die Migrations-
entropie und migH∆  die Migrationsenthalpie.64,106 Die Arrhenius-Form von Gleichung 
(0.24) lässt erkennen, dass es sich bei dem Sprung um einen thermisch aktivierten 
Prozess handelt. Typischerweise ist die Gibbsche freie Migrationsenergie sehr viel 
größer als die thermische Energie kBT. Eine Überwindung der Migrationsbarriere 
migG∆  ist durch zufällige statistische Schwankungen in den thermischen 
Schwingungen der Gitterionen möglich. 64 
migG∆
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Voraussetzung für die Diffusion in kristallinen Festkörpern ist die Migration 
von Defekten. Deshalb ergibt sich beim einfachen Mechanismus der 
Leerstellendiffusion der Selbstdiffusionskoeffizient Di der Spezies i aus dem 
Diffusionskoeffizienten der Leerstellen DV und dem Molenbruch der Leerstellen nV: 
 i V VD D n=  (0.25) 
Die experimentell zugängliche Temperaturabhängigkeit von Di folgt diesem 
Zusammenhang: 
 ii 0
B
exp DHD D
k T
∆ = − 
 
 (0.26) 
Dabei ist D0 der präexponentielle Faktor und iDH∆  die Aktivierungsenthalpie der 
Diffusion, welche aus folgenden Beiträgen bestehen kann: 
 
( )
( ) ( )
i
i
B
V V
B B
mig,V gen,V
ln
1
ln ln
1 1
D
DH
/ k T
D n
/ k T / k T
H H
 ∂
∆ = − ∂ 
   ∂ ∂
= − −   ∂ ∂   
= ∆ + ∆
 (0.27) 
Dabei ist mig,VH∆  die Migrationsenthalpie der Leerstellen und gen,VH∆  die Enthalpie 
der Erzeugung von Leerstellen. Eine experimentelle Bestimmung der 
Migrationsenthalpie der Leerstellen mig,VH∆  im Sinne von Gleichung (0.24) ist somit 
nur möglich, wenn auch die Temperaturabhängigkeit des Molenbruchs der 
Leerstellen bestimmbar ist. 
Die Ausführungen dieses Abschnitts haben gezeigt, dass das Verständnis der 
Defektchemie eines Festkörpers hilfreich ist, um Diffusionsvorgänge in diesem 
Festkörper zu verstehen. Auf der anderen Seite stellen Diffusionsexperimente auch 
eine Möglichkeit dar, die Defektchemie eines Festkörpers verstehen zu lernen. Solche 
Diffusionsexperimente müssen unter einer genau definierten Triebkraft durchgeführt 
werden. 
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1.5.3 Triebkraft 
Die Triebkraft für Diffusionsvorgänge liegt im Gradienten des 
elektrochemischen Potentials iμ∇  der diffundierenden Spezies i. Dabei unterscheidet 
man zwischen chemischer Diffusion und Tracerdiffusion.107 
 
a) Chemische Diffusion 
Chemische Diffusion erfolgt unter einem Gradienten in der chemischen 
Zusammensetzung. Liegt zum Beispiel in einem Oxid ein Konzentrationsgefälle an 
Sauerstoff vor, so bedeutet der Konzentrationsgradient einen Gradienten im 
chemischen Potential des Sauerstoffs Oμ∇ . Triebkraft der Diffusion der 
Sauerstoffionen ist der dadurch verursachte Gradient im elektrochemischen Potential 
der Sauerstoffionen. 
 
b) Tracerdiffusion 
Unter Tracerdiffusion versteht man die Wanderung eines markierten Atoms 
bzw. Ions (Isotop) durch ein Material, an dessen stofflichem Aufbau die markierte 
Komponente selbst beteiligt ist. In einem Tracerdiffusionsexperiment werden 
radioaktive oder stabile Isotope als chemisch identische, markierte Spezies zur 
Untersuchung der Selbstdiffusion eingesetzt.108 Einzig der Konzentrationsgradient 
des Tracers und somit der Gradient im elektrochemischen Potential des Tracers stellt 
die Triebkraft der Tracerdiffusion dar.64,107 
Im Falle der Tracerdiffusion ergibt sich auf Basis von Gleichung (0.22) das 
2. Ficksche Gesetz in der Form 
 
* *
*n nD ,
t x x
 ∂ ∂ ∂
=  ∂ ∂ ∂ 
 (0.28) 
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mit dem Isotopenanteil des Tracers *n  und dem Tracerdiffusionskoeffizienten *D . Im 
Falle des häufigen Mechanismus der Leerstellendiffusion ist der 
Tracerdiffusionskoeffizient wie folgt definiert: 
 V V* *D f D n=  (0.29) 
Ein Vergleich der Gleichungen (0.25) und (0.29) zeigt, dass sich 
Selbstdiffusionskoeffizient und Tracerdiffusionskoeffizient um den 
Tracerkorrelationsfaktor *f  unterscheiden. Dieser Faktor ist abhängig von der 
Geometrie der Gitterstruktur des Festkörpers und beträgt beispielsweise für das 
Anionenuntergitter in Perovskiten 0,69.109 
 
1.5.4 Diffusion entlang von Korngrenzen 
Korngrenzen stellen zweidimensionale Defekte dar und können die 
Eigenschaften von polykristallinen Festkörpern entscheidend beeinflussen. Schon 
vor fast 100 Jahren wurde – zunächst an Metallen – festgestellt, dass Diffusion 
entlang von Korngrenzen um mehrere Größenordnungen schneller verlaufen kann 
als im Volumen; schon bis zur Mitte des 20. Jahrhunderts wurde dieser Aspekt der 
Diffusion gut dokumentiert.110–112 
 
Abbildung 20: Darstellung des Fisher-Modells für schnelle Diffusion entlang einer Korngrenze 
in einem halbunendlichen Festkörper, entnommen aus 113 
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Ein einfaches Modell zur Beschreibung von Diffusion entlang von 
Korngrenzen in polykristallinen Festkörpern wurde von Fisher entwickelt.113 Das 
Fisher-Modell geht von einem halbunendlichen Festkörper mit einer einzigen 
Korngrenze, senkrecht zur Probenoberfläche, aus (vgl. Abbildung 20). Dabei stellt 
die Korngrenze eine Region großer Diffusivität dar, während der 
Diffusionskoeffizient im Volumen im Verhältnis dazu kleiner ist ( )gbD D . 
 
 
Abbildung 21: Schematische Darstellung der Harrison-Klassifizierung in die Diffusionsregime Typ A, 
Typ B und Typ C in polykristallinen Festkörpern, entnommen aus 64 
 
Auf Basis dieses Fisher-Modells wurde von Harrison eine Klassifizierung von 
Diffusionsprozessen entlang von Versetzungen und Korngrenzen entwickelt. Hierbei 
wird zwischen drei verschiedenen Bereichen unterschieden, die mit Harrison Typ A, 
Typ B und Typ C bezeichnet werden (siehe Abbildung 21).114 Da die 
Aktivierungsenergien von Bulk- und Korngrenzdiffusion in der Regel 
unterschiedlich sind, kann durch die Wahl von Temperatur und Dauer eines 
Diffusionsexperimentes innerhalb gewisser Grenzen bestimmt werden, welcher 
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Harrison-Typ vorherrscht. Dabei spielen die Diffusionslängen in Bulk Dt  und 
entlang der Korngrenzen gbD t  im Verhältnis zu Korngröße und Korngrenzbreite 
die entscheidende Rolle. 
Wie in Abbildung 21 dargestellt, ist bei Harrison Typ C die 
Korngrenzdiffusion sehr viel schneller als die Diffusion durch das Volumen. Die zu 
beobachtende Diffusionslänge gbD t  geht somit nur auf Korngrenzdiffusion zurück. 
Für die Bulkdiffusion gilt: 
 δDt s  (0.30) 
Dabei ist δ die Breite der Korngrenze und s ein Faktor, der die Segregation der 
diffundierenden Spezies in der Korngrenze beschreibt. Eine Situation nach Harrison 
Typ C liegt bei ausreichend niedriger Temperatur und/oder sehr kurzen Zeiten vor.64 
 
 
Abbildung 22: Schematische Darstellung eines Diffusionsprofils in einem Bikristall 
für den Harrison Typ B, entnommen aus 64 
 
Beim Harrison Typ B ist die Bulkdiffusionslänge Dt  kleiner als der Abstand 
der Körner d. Dadurch kommt es zur Überlagerung zweier Diffusionsfronten im 
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Volumen, der normalen Bulkdiffusion parallel zu den Korngrenzen sowie einer 
Bulkdiffusion senkrecht zu den Korngrenzen. Ist die Bedingung für Typ B, 
 δs Dt d,   (0.31) 
erfüllt, so kann in der Regel aus einem Diffusionsprofil sowohl der 
Bulkdiffusionskoeffizient D als auch der Korngrenzdiffusionskoeffizient gbD  
bestimmt werden. Dazu eignet sich ein Diagramm, in dem die Konzentration der 
diffundierenden Spezies auf logarithmischer Skala gegen die Tiefe hoch 6/5 
dargestellt ist (siehe Abbildung 22).64 
In Abbildung 22 sind beide Teile des Diffusionsprofils gut erkennbar. 
Zunächst kann man hier den Bulkdiffusionskoeffizienten D auf üblichem Wege 
durch Anpassung des ersten Profilteils bestimmen (Lösung der Diffusionsgleichung 
abhängig von Randbedingungen). Anschließend kann mit Hilfe von D und der 
Steigung des zweiten Profilteils das Produkt gbδsD  bestimmt werden. Für den Fall 
einer konstanten Diffusionsquelle hat Le Claire115 auf numerischem Wege folgende 
Näherung entwickelt: 
 gbδ
5 3
6 51 322
/
/
D csD ,
t x
−∂ = − ∂ 
 (0.32) 
Gleichung (0.32) ist nur dann gültig, wenn bestimmte Bedingungen für die sog. 
Le Claire-Parameter erfüllt sind. Für Details wird auf die Veröffentlichungen von Le 
Claire112,115 verwiesen. In der Literatur wird die Näherungslösung von Le Claire 
häufig angewendet, es existiert jedoch auch eine exakte Lösung von Whipple,116 auf 
deren Basis Chung und Wuensch117 eine verbesserte Auswertemethode zur 
Bestimmung der Korngrenzdiffusion im Harrison Typ B entwickelt haben. 
Beim Harrison Typ A ist, wie Abbildung 21 zeigt, der Unterschied zwischen 
Korngrenzdiffusion und Bulkdiffusion am geringsten. Wie Belova und Murch 
gezeigt haben,118 befindet man sich im Typ A, wenn die Diffusionslänge im Volumen 
Dt  etwas größer ist als der Abstand zwischen den Korngrenzen d: 
 
0,8
dDt ≥  (0.33) 
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In diesem Fall resultiert eine nahezu gleichmäßige Diffusionsfront. Messbar im Sinne 
der Fickschen Gesetze ist im Harrison Typ A dann nur ein effektiver 
Diffusionskoeffizient effD . Im Fall des Fisher-Modells (ausschließlich Korngrenzen 
senkrecht zur Oberfläche) beschreibt eine von Hart entwickelte Gleichung, wie sich 
der effektive Diffusionskoeffizient anteilig aus den Koeffizienten für Bulk und 
Korngrenze zusammensetzt:119 
 ( )eff gb 1D gD g D= + −  (0.34) 
Dabei stellt g den Volumenanteil der Korngrenzen dar. Für die Typ A-
Korngrenzdiffusion in realen Polykristallen ist Gleichung (0.34) vor allem bei kleinen 
Korngrößen jedoch nicht geeignet, da hier auch Korngrenzen senkrecht zur 
Diffusionsrichtung beachtet werden müssen. Eine geeignete Möglichkeit der 
Beschreibung bietet hier die Maxwell-Garnett-Gleichung: 
 
( )
( )
int int
eff
int
3 2 2
3
D g D gD
D
D g gD
 − + =
− +
 (0.35) 
Nach Belova und Murch118 bildet Gleichung (0.35) den Harrison Typ A korrekt ab, 
wenn g < 0.30. Ist der Volumenanteil der Korngrenzen größer (z.B. in 
nanokristallinen Festkörpern), kann zum Beispiel die Theorie des effektiven 
Mediums nach Maxwell-Wagner120–122 angewendet werden. In der Maxwell-Garnett-
Gleichung (0.35) stellt intD  den Diffusionskoeffizienten der internen Grenzflächen 
dar. Im einfachsten Fall entspricht dieser dem Diffusionskoeffizienten im Kern der 
Korngrenzen ( )int gbD D= . Beeinflussen allerdings Raumladungszonen die 
Diffusionsprozesse, so enthält intD  zusätzlich Anteile der Diffusionskoeffizienten in 
den Raumladungszonen parallel und senkrecht zu den Korngrenzen.123 
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1.5.5 Sauerstoffdiffusion durch Raumladungszonen 
Die im Vergleich zum Bulk veränderte Konzentration an Sauerstoffleerstellen 
beeinflusst die Diffusion von Sauerstoff durch Raumladungszonen. In diesem 
Abschnitt wird kurz auf das zweistufige Verfahren von De Souza und Martin92 zur 
Beschreibung eines Sauerstoff-Tracerdiffusionsprofils durch eine Raumladungszone 
eingegangen. Eine ausführliche Betrachtung inklusive der entsprechenden 
Herleitungen auf Basis der irreversiblen Thermodynamik ist in der Literatur zu 
finden.92,102 
Im ersten Schritt des Verfahrens wird der Konzentrationsverlauf der 
Sauerstoffleerstellen in einer Raumladungszone wie folgt berechnet: 
 ( ) ( )
( )
B
O O
-2
V V e
e x
k Tc x c
φ
= ∞
 
 (0.36) 
Dabei ist x die Tiefenkoordinate und x = ∞  entspricht der Situation im Bulk. Das 
elektrische Potential ( )xφ  kann dabei durch Lösen der entsprechenden Poisson-
Gleichung berechnet werden. Im Fall unbeweglicher Akzeptoren (Modell nach Mott-
Schottky)54,99 und der Beschreibung der Konzentrationsverläufe der relevanten 
Punktdefektkonzentrationen mit Boltzmann-Termen ergibt sich folgende Poisson-
Gleichung: 
 
( )
( ) ( ){ }
( )
( ) ( ){ }
( )
( ) ( ){ }
B B B
O
r
-2 -
dop e'V h
ε ε ρ
e e e
2
0
2
e x e x e x
k T k T k Tec ec ec ec
φ φ φ φ φ φ
φ
− ∞ − ∞ − ∞
∇ = −
= − ∞ − ∞ + ∞
 
 (0.37) 
In dieser Gleichung ist die Raumladungsdichte mit ρ bezeichnet. Zur Lösung von 
Gleichung (0.37) sind zwei Randbedingungen notwendig. Diese lauten  
 ( )φ∇ ∞ = 0  (0.38) 
sowie 
 ( ) ( )0 0 .φ φΦ = ∞ −  (0.39) 
Hierbei bezeichnet Φ0  das Raumladungszonenpotential. 
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Im zweiten Schritt des Verfahrens kann nun das 2. Ficksche Gesetz aus 
Gleichung (0.28) gelöst werden. Dabei ergibt sich aus den Gleichungen (0.29) und 
(0.36) folgender Verlauf des Tracerdiffusionskoeffizienten: 
 ( ) ( )
( )
B
-2
V V e
e x
* * * k TD x f D n D
φ
= ≈ ∞  (0.40) 
Die zur Lösung dieser Gleichung erforderlichen Start und Randbedingungen eines 
Isotopenaustauschs mit einer halbunendlichen Probengeometrie lauten: 
 ( ) bg0 0* *n x ,t n≥ = =  (0.41) 
 ( ) bg0* *n x ,t n= ∞ ≥ =  (0.42) 
 ( ) ( )s g
0
0 0
*
* * *
x
nk n n* x ,t D x
x =
∂
 − = = − =  ∂
 (0.43) 
g
*n  und bg*n  bezeichnen dabei die Isotopenanteile in der Gasphase und im 
Hintergrund (engl.: „background“), s*k  bezeichnet den Oberflächenaustausch-
koeffizienten. Da für beide Differentialgleichungen des zweistufigen Verfahrens 
keine analytischen Lösungen existieren, müssen sie numerisch gelöst werden. 
 
 
Abbildung 23: Von De Souza et al.124 publizierte Darstellung der Auswirkungen einer Gleichgewichts-
Raumladungszone auf den Sauerstoffisotopentransport. 
(a) Ortsabhängiger Tracerdiffusionskoeffizient ( )*D x , (b) Isotopenanteil im Festkörper ( )*n x . 
Das zusätzliche Profil in der Raumladungszone wird durch das eingelassene Diagramm verdeutlicht. 
Rote Linie: mit Raumladungszone, graue gestrichelte Linie: ohne Raumladungszone. 
Die Berechnungen wurden durchgeführt für 'c ,
−= 25 3Acc 10 m  T = 750 K, εr = 125, Φ0 = 0.4 V, 
k . ,− −= ×* 10 1s 7 5 10 cm s  ( )D ,− −∞ = ×* 11 2 15 10 cm s  t .= 310 s  
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1.6 Keramikvielschicht-Kondensatoren 
1.6.1 Allgemeines 
Im Jahr 2006 übertraf die weltweite Produktion von Keramikkondensatoren 
erstmals eine Stückzahl von mehr als einer Trillion Einheiten, es handelt sich um 
einen Markt mit durchschnittlichen jährlichen Wachstumsraten von 15-30 % in den 
letzten 10 Jahren.18,125–127 Dabei kommt vor allem der Bauform der 
Keramikvielschicht-Kondensatoren (MLCCs) eine besondere Bedeutung zu, da 
dieser Bautyp ein sehr großes Verhältnis von Kapazität zu Baugröße ermöglicht. 
Zudem decken MLCCs einen enorm großen Kapazitätsbereich ab (siehe Abbildung 
24) und verdrängen somit zunehmend andere Kondensatortypen.42 
 
 
Abbildung 24: Kapazitätsbereiche für diverse Kondensator-Typen, entnommen aus 42,127 
 
Typischerweise enthält jedes Mobiltelefon, jede Digitalkamera sowie jede 
Hauptplatine eines PCs Hunderte von MLCCs.18,126 Dazu sind sehr geringe 
Baugrößen erforderlich. Diese wurden in den letzten Jahren kontinuierlich reduziert, 
die Abmessungen der neuesten MLCC-Generation betragen nur noch 
(0,2 x 0,2 x 0,4) mm3. 
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1.6.2 Aufbau und Klassifizierung 
Der schematische Aufbau eines Keramikvielschicht-Kondensators ist in 
Abbildung 25 dargestellt. MLCCs bestehen aus alternierenden Schichten von 
dielektrischer Keramik (meist BaTiO3) und metallischen Elektroden (oftmals Ni). 
Dabei enden die Metallelektroden immer abwechselnd an den beiden Stirnflächen 
des Kondensators. Die Seitenflächen werden ebenfalls von Keramik umschlossen, 
während auf die Stirnseiten am Ende des Produktionsprozesses Metallkappen 
aufgetragen werden. Letztere dienen zur Kontaktierung beim späteren Einbau in die 
Schaltkreise der elektronischen Geräte. 
 
 
Abbildung 25: Schematische Darstellung des typischen Aufbaus eines Keramikvielschicht-
Kondensators mit der dielektrischen Keramik (1), der Keramikhülle (2), den Metall-Elektroden (3) 
und metallischen Kappen zur Kontaktierung (4), entnommen aus 128 
 
Der zentrale Fokus bei der Weiterentwicklung von MLCCs lag in den letzten 
20 Jahren auf der Optimierung des Verhältnisses von Kapazität zu Baugröße. Dies 
wurde realisiert mit immer kleineren Schichtdicken bei gleichzeitiger Erhöhung der 
Schichtanzahl pro MLCC (siehe Abbildung 26). Dadurch konnten nicht nur die 
Kapazitäten enorm gesteigert werden, gleichzeitig reduzierten sich auch die Kosten 
durch einen effizienteren Einsatz der Rohstoffe. 
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Abbildung 26: Entwicklung der Schichtdicken des Dielektrikums sowie der Anzahl der Schichten 
pro MLCC zwischen 1995 und 2004, entnommen aus 42,127 
 
Neben ihrer Kapazität werden Keramikvielschicht-Kondensatoren auch 
entsprechend ihrer Anwendungs-Temperaturbereiche klassifiziert. Da die relative 
Permittivität von Bariumtitanat eine temperaturabhängige Größe ist, existiert eine 
Vielzahl von MLCC-Typen, die nach einem Standard der EIA (Electronic Industries 
Alliance) klassifiziert werden. Zum Beispiel erfüllen die in dieser Arbeit 
untersuchten MLCCs den Standard „Klasse II X7R“. Dies garantiert eine maximale 
Kapazitätsänderung von ± 15 % im Temperaturbereich von -55 °C bis +125 °C.129 
 
1.6.3 Mikrostruktur und Dotierung 
Aus chemischer Sicht erscheinen so geringe Kapazitätsänderungen in einem 
so weiten Temperaturbereich für Bariumtitanat zunächst nicht realisierbar. In der 
Praxis werden diese allerdings mit einer inhomogenen Zusammensetzung und 
unterschiedlichen Dotierungen ermöglicht.130 So hat sich in den letzten Jahren eine 
sogenannte Core-Shell-Struktur etabliert, bei der die einzelnen Körner des 
polykristallinen Bariumtitanats aus einer Schale (engl.: „shell“) und einem Kern 
(engl.: „core“) bestehen. Dabei bestehen die Kerne der Core-Shell-Struktur aus 
nahezu undotiertem BaTiO3, während das Bariumtitanat der Schalen der Struktur 
relativ stark dotiert ist.130–134 Dies ist in Abbildung 27 anhand von Aufnahmen mit 
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einem Transmissionselektronenmikroskop (TEM) an Nb- und Mg-dotiertem BaTiO3 
gezeigt. Hierbei erkennt man die inhomogene Struktur des Materials sowie die 
Verteilung der Dotierstoffe. 
 
 
Abbildung 27: (a) TEM-Bild zur Veranschaulichung der Core-Shell-Struktur in Bariumtitanat 
und (b) STEM/EDX Ergebnisse der örtlichen Verteilung der Dotierstoffe Nb und Mg 
in der Core-Shell-Struktur, entnommen aus 133 
 
Wie in Abbildung 28 am Beispiel von MLCCs des Typs X5R und X7R der 
Firma Samsung schematisch dargestellt ist, ergibt sich in der Summe der Core-Shell-
Struktur ein relativ konstanter Verlauf der Dielektrizitätskonstante über einen weiten 
Temperaturbereich.135 
 
1 Einleitung  43 
 
 
Abbildung 28: Schematische Darstellung der Temperaturabhängigkeit der Dielektrizitätskonstante 
für MLCCs des Typs X5R und X7R der Firma Samsung, entnommen aus 135 
 
Neben der komplexen Mikrostruktur existieren auch zahlreiche Varianten der 
Dotierung des Bariumtitanats. Ein guter Überblick über die Entwicklung der 
Dotierungen von BaTiO3 in MLCCs zwischen 1960 und 2000 wurde von Hennings 
veröffentlicht.136 Es kommt eine Vielzahl von Dotierstoffen zum Einsatz, die sich in 
drei Gruppen einteilen lassen. 
Zum einen werden Erdalkalielemente wie Mg und Ca als Akzeptor-Dotierung 
eingesetzt. Mg besetzt in der Perovskit-Struktur aufgrund seines Ionenradius die 
Titan-Plätze und hat eine feste Oxidationsstufe von +2. In Kroeger-Vink-Notation62 
ergibt sich so TiMg′′ . Ca hat einen etwas größeren Ionenradius und ist deshalb ein 
amphoterer Dotierstoff, der als Akzeptor teilweise den B-Platz, teils aber auch den A-
Platz als Donator besetzt.41,136–140 
Als zweite Gruppe der Dotierstoffe werden Übergangsmetalle wie Eisen und 
Mangan verwendet. Diese besetzen ebenfalls den Titan-Platz, können jedoch 
abhängig vom Sauerstoffpartialdruck ihre Valenz ändern. Dadurch wirken sie bei 
niedrigen pO2 als Akzeptor ( )Ti TiMn und Mn′ ′′ , während sie bei hohen pO2 die gleiche 
Valenz wie Ti besitzen ( )TiMn× .79,141 
Die Seltenen Erden stellen die dritte Dotierstoff-Gruppe dar, welche sich als 
sehr komplexe Dotierstoffe erweisen. Da sich der Ionenradius innerhalb der Gruppe 
der Lanthanoide stark ändert (er reduziert sich mit steigender Ordnungszahl), 
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wirken einige Seltene Erden wie La und Ce nur als Donator (sie besetzen den Ba-
Platz), einige wie Tm und Yb nur als Akzeptor (auf dem Ti-Platz) und einige als 
amphotere Dotierstoffe.136,142 Letzteres betrifft die Elemente in der Mitte der Gruppe 
(z.B. Dy und Ho), die aufgrund ihres Ionenradius sowohl den Barium- als auch den 
Titan-Platz besetzen können.139,140 Dies ist abhängig von den thermodynamischen 
Rahmenbedingungen (pO2 und T) sowie dem Ba/Ti-Verhältnis im BaTiO3.142–144 
Zudem können je nach Gitterplatz auch die Oxidationsstufen der Seltenen Erden in 
der Perovskit-Struktur mit T und pO2 variieren.142,145 
Kishi et al.146 untersuchten die Ausbildung der Core-Shell-Struktur in einer für 
X7R-MLCCs häufig verwendeten Dotierstoffzusammensetzung mit Mg und jeweils 
einem Lanthanoid. Dabei wurden – wie bei der üblichen Festkörpersynthese in der 
MLCC-Produktion – vor dem Sinterprozess die Pulver des Bariumtitanats und der 
Dotierstoffoxide miteinander vermischt. Als Lanthanoid der Hauptstudie wurde Ho 
eingesetzt,146 anhand von Vergleichsexperimenten sollen die Ergebnisse jedoch auch 
auf andere amphotere Dotierstoffe der Seltenen Erden übertragbar sein.147 Dabei 
wurde folgende dreischrittige Erklärung für die Ausbildung der Core-Shell-Struktur 
ermittelt:18,146 
Im ersten Schritt diffundiert Mg schon bei niedrigen Temperaturen ins 
Bariumtitanat (auf dem B-Platz) und bildet somit die Phase der Hülle (Shell). Als 
Zweites kommt es bei den hohen Temperaturen des Sintervorgangs zu einer 
„Reaktion“ des Lanthanoids mit der Shell-Phase. Dabei diffundieren die Lanthanoid-
Ionen sowohl auf dem A- als auch auf dem B-Platz der Perovskit-Struktur. Im 
weiteren Verlauf des Sintervorgangs verhindert das Mg die Diffusion der 
Lanthanoid-Ionen in den Kern der Core-Shell-Struktur. Leider gehen Kishi et al. nicht 
darauf ein, wie das Mg die Lantahnoid-Diffusion verhindern soll. 
Bei Kishi et al. blieb die Core-Shell-Struktur in einem weiten Sintertemperatur-
bereich scheinbar thermodynamisch stabil, auch Kornwachstum konnte unterdrückt 
werden. Kishi et al. sprechen vom stabilen System BaTiO3-MgO-Ho2O3. Kritisch 
anzumerken ist dabei, dass die Veröffentlichungen keine Angaben über die 
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maximale Sinterdauer enthalten, möglicherweise wurden keine Langzeitexperimente 
gemacht. Somit ist es fraglich, ob die Core-Shell-Struktur wirklich thermodynamisch 
stabil ist oder dies nur eine Frage der Kinetik der Kationendiffusion ist. Zudem 
wurden die Vergleichsexperimente mit anderen Lanthanoiden nicht mit der gleichen 
Systematik durchgeführt, was eine Übertragung schwierig macht. In einer Arbeit von 
Sakabe et al. finden sich Ansätze dafür, dass sich die verschiedenen Seltenen Erden 
bezüglich der Ausbildung der Core-Shell-Struktur sehr unterschiedlich verhalten.132 
Dies könnte mit unterschiedlichen Löslichkeiten der einzelnen Elemente auf A- und 
B-Platz unter den jeweiligen thermodynamischen Bedingungen (T und pO2) sowie 
dem Ba/Ti-Verhältnis des Ausgangsmaterials zusammenhängen. Kishi et al. merken 
selbst an,147 dass die Löslichkeiten der Seltenen Erden auf den Ba- und Ti-Plätzen ein 
weiterhin unbekannter Faktor beim Verständnis der Ausbildung der Core-Shell-
Struktur sind. 
Zusammenfassend ergibt sich eine sehr komplexe Situation der Mikrostruktur 
und Dotierung von BaTiO3 für den Einsatz in MLCCs. Jeder Hersteller verwendet 
verschiedene individuelle Kombinationen der Dotierstoffe, abhängig vom 
gewünschten dielektrischen Verhalten, vorhandenen Patenten und den Erfahrungen 
mit den technischen Rahmenbedingungen des jeweils verwendeten 
Produktionsprozesses. Die genaue Defektchemie solcher Materialien ist sehr 
komplex und bei Weitem nicht verstanden. Deshalb basiert die Weiterentwicklung 
der Zusammensetzungen von BaTiO3 für die MLCC-Produktion bei den Herstellern 
weiterhin auf empirischem Wege. 
 
1.6.4 Herstellungsprozess 
Die Herstellung der MLCCs erfolgt großtechnisch als Fließband-Prozess. 
Dabei wird eine Suspension aus den Pulvern von BaTiO3, den Dotierstoffoxiden 
sowie organischen Hilfsstoffen hergestellt. Mit Hilfe dieser dickflüssigen Suspension 
sowie einer Metallpaste werden abwechselnd großflächige Bahnen für Dielektrikum 
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und Metallelektroden aufgetragen. Erst nach dem Schneiden der einzelnen MLCCs 
erfolgt der Sinterprozess.  
 
 
Abbildung 29: Schematische Darstellung des Temperaturprofils 
bei der Herstellung von MLCCs auf BaTiO3-Basis104 
 
Dieser wurde empirisch entwickelt und ist in Abbildung 29 dargestellt. 
Hierbei handelt es sich um ein dreistufiges Verfahren zur Sinterung des gesamten 
MLCCs: Zunächst werden beim sog. „Binder Burnout“ bei mittleren Temperaturen 
ca. 700 °C die organischen Hilfsstoffe ausgebrannt. Anschließend erfolgt die 
klassische keramische Sinterung bei hohen Temperaturen zwischen 1200 °C und 
1300 °C. Diese Sinterung erfolgt unter reduzierenden Bedingungen, wobei der 
Sauerstoffpartialdruck unterhalb des Nickel/Nickeloxid-Gleichgewichts 
(pO2 < 4.4 × 10
-11 bar) liegt, um eine Oxidation der Metallelektroden zu verhindern. 
Technisch werden solche pO2 durch Mischungen von Wasserstoff und Stickstoff oder 
CO/CO2 erreicht.148,149 Zudem enthält die Atmosphäre beim Sinterprozess etwas 
Wasserdampf (typischerweise 0.05 bar < pH2O < 0.1 bar). Im Anschluss an die 
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klassische Sinterung wird eine sog. Reoxidation durchgeführt. Diese wird bei 
Temperaturen zwischen 900 °C und 1000 °C und Sauerstoffpartialdrücken um 20 
ppm (pO2 ≈ 2 × 10
-5 bar) durchgeführt. Technisch kann dieser pO2 durch Mischungen 
von Stickstoff und Sauerstoff realisiert werden. Wie bei der Sinterung enthält auch 
die Atmosphäre der Reoxidation etwas Wasserdampf (typischerweise 0.05 bar < 
pH2O < 0.08 bar). 
Der Reoxidationsschritt wurde zu Beginn der 1980er Jahre eingeführt, 
nachdem erste kommerzielle MLCCs eine extrem kurze Lebensdauer von nur 
wenigen Stunden aufwiesen. Die Ursache lag in einer starken Verringerung des 
Widerstands des Dielektrikums im MLCC und dadurch ausgelösten Kurz-
schlüssen.136 Dieses Phänomen, welches in der englischsprachigen Literatur als 
Resistance Degradation bezeichnet wird, ist bis heute eines der größten Probleme bei 
der Lebensdauer von MLCCs. Integriert in die Schaltkreise elektronischer Geräte, 
kommt es durch die angelegte Gleichspannung zu einer Elektromigration von Sauer-
stoffleerstellen und elektronischen Spezies und zur Erzeugung hoher Konzen-
trationen an Elektronen und Elektronenlöchern in der Nähe der jeweiligen Elek-
troden (siehe Abbildung 30).141,150–152 Trotz der Raumladungszonen an Korngrenzen, 
die die Geschwindigkeit der Elektromigration verringern, kommt es zu Leckströmen, 
die in der Folge zu Kurzschlüssen und dem Ausfall des MLCCs führen. 
 
 
Abbildung 30: Schematische Darstellung der Verteilung von Sauerstoffleerstellen in einem MLCC 
als Folge der Elektromigration, entnommen aus 153 
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Durch die Reoxidation von MLCCs wird die Konzentration der 
Sauerstoffleerstellen drastisch verringert. Zudem reduziert man durch die 
Reoxidation auch die Konzentration der Elektronen. Wie in Abschnitt 1.3.3 
dargestellt, hat die Konzentration elektronischer Ladungsträger in diesem pO2-
Bereich ihr Minimum. Da der pO2 oberhalb des Ni/NiO-Gleichgewichts liegt, muss 
die Dauer der Reoxidation möglichst kurz gehalten werden, um eine Oxidation der 
Ni-Elektroden zu verhindern. Insgesamt wird durch die Reoxidation das Problem 
der Resistance Degradation stark abgeschwächt. Durch die fortschreitende 
Miniaturisierung der elektronischen Geräte und der Kondensatoren werden immer 
dünnere Schichtstrukturen benötigt, die das Problem der Resistance Degradation 
wieder verschärfen. Dies kann bislang nur teilweise durch geringere Korngrößen 
kompensiert werden. 
 
1.7 Motivation 
Die Motivation zu dieser Arbeit ergibt sich direkt aus den im vorherigen 
Abschnitt erläuterten Bedingungen von Sinterung und Reoxidation im 
Herstellungsprozess der MLCCs (siehe Abbildung 29). Die Prozesse wurden 
lediglich empirisch optimiert und wurden auf phänomenologischer Ebene nicht 
verstanden. Durch die fortschreitende Miniaturisierung in der Architektur der 
MLCC-Schichtstrukturen stoßen die langjährig angewandten Produktionsverfahren 
an ihre Grenzen. Ein Verständnis der chemischen Prozesse ist von fundamentaler 
Bedeutung für die Weiterentwicklung zukünftiger Keramikvielschicht-
Kondensatoren. 
In konkretem Bezug auf die Parameter der Reoxidation ist vor allem die Rolle 
des Wasserdampfs unklar. Die MLCC-Hersteller haben lediglich empirisch ermittelt, 
dass die Zugabe von Wasserdampf von Vorteil für die Reoxidation ist. Es ist bislang 
völlig unklar, aus welchem Molekül der Sauerstoff stammt, der beim 
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Reoxidationsprozess in die Keramik eingebaut wird. Prinzipiell sind folgende drei 
Einbaugleichungen denkbar: 
 ( ) •• ×1 2 O O2 O g  + V 2e' O+   (0.44) 
 ( ) ( )••• ×2 O O OH O g  + V  + O 2 OH  (0.45) 
 ( ) ( )•• ×2 O O 2H O g  + V 2e' O  + H g+   (0.46) 
Gleichung (0.44) beschreibt die gewöhnliche Oxidationsreaktion mit molekularem 
Sauerstoff, wobei sowohl Sauerstoffleerstellen als auch Elektronen verbraucht 
werden. Die bekannte Fähigkeit der Akzeptor-dotierten Perovskite, Wasser 
aufzunehmen, kommt in Gleichung (0.45) zum Ausdruck. Dabei werden Hydroxid-
Ionen auf den Plätzen von Sauerstoffleerstellen erzeugt; es handelt sich im 
chemischen Sinne nicht um eine Oxidation, da an der Reaktion keine elektronischen 
Spezies beteiligt sind. Die zweite Möglichkeit der Beteiligung von Wasserdampf ist 
Gleichung (0.46): Hier werden Sauerstoffleerstellen besetzt durch Sauerstoff aus 
Wassermolekülen, wobei Wasserstoff in der Gasphase verbleibt. 
Ein Ziel dieser Arbeit ist es herauszufinden, welche der drei Gleichungen 
(0.44), (0.45) und (0.46) für die Reoxidation von Bariumtitanat in der MLCC-
Produktion entscheidend ist. Eine leistungsfähige Methode zum ersten Verständnis 
der Reoxidation sind Isotopenaustauschexperimente im chemischen Gleichgewicht 
und die anschließende Analyse der Tracerdiffusionsprofile mit Hilfe der 
Sekundärionenmassenspektrometrie (SIMS). Durch den Einsatz der Isotope können 
bei solchen Experimenten der Einbau und die Diffusion von Sauerstoff und 
Wasserstoff im Bariumtitanat nachvollzogen werden. Die Strategie zur Aufklärung 
der Reoxidationsgleichung ist eine geschickte Kombination von Isotopenaustausch-
experimenten unter trockenen (18 2 2O O/ 16 ) und nassen ( 2 2H O / H O1 18 1 16  sowie 
2 2H O / H O2 16 1 16 ) Bedingungen. Hierbei steht vor allem ein Vergleich der bei den 
verschiedenen Experimenten ermittelten Oberflächenaustausch- und Diffusions-
koeffizienten im Vordergrund. 
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Des Weiteren sollen Messreihen unter Variation von Temperatur, 
Sauerstoffpartialdruck und Wasserpartialdruck durchgeführt und die genannten 
Koeffizienten in Abhängigkeit dieser variierten Parameter untersucht werden. Eine 
solche Analyse kann einen weiteren Beitrag zum Verständnis der Kinetik des 
Reoxidationsprozesses und der Defektchemie des Bariumtitanats leisten. 
Vergleichend mit dem in Mikrostruktur und Defektchemie sehr komplexen 
System des Bariumtitanats für MLCCs sollen auch das Modellsystem der nominell 
undotierten Bariumtitanat-Einkristalle mit der gleichen Methode untersucht werden. 
In der Literatur lassen sich einige Untersuchungen an Strontiumtitanat-Einkristallen 
finden, bei denen dies über Isotopenaustausch und SIMS-Analysen bereits 
durchgeführt wurde.91,108,124 An Bariumtitanat-Einkristallen wurden solche Analysen 
trotz der Leistungsfähigkeit der Methode bislang noch nicht durchgeführt. Dafür 
existieren verschiedene Gründe: Die schwierige Handhabung von BaTiO3-
Einkristallen und die Existenz von Raumladungszonen an deren Oberflächen. Die 
korrekte Analyse der Diffusion durch die wenigen Nanometer der 
Oberflächenraumladungszone erscheint zwar komplex, sollte prinzipiell aber vom 
ähnlichen SrTiO3102,108,124 übertragbar sein. Die größte Schwierigkeit besteht dabei in 
Kombination mit der schwierigen Handhabung der Einkristalle. Diese müssen 
immer oberhalb von 10 °C gehalten werden, um den Phasenübergang von der 
tetragonalen Phase in die orthorhombische Phase zu verhindern (siehe Abbildung 6). 
Zudem sind die ferroelektrischen Eigenschaften des Materials bei der SIMS-Analyse 
problematisch, da es neben den von anderen Isolatoren bekannten Problemen mit 
der Ladungskompensation zur Umpolung der ferroelektrischen Domänen und in 
Folge zu Rissen in der Probe kommen kann.154 Außerdem führen diese Domänen zu 
erhöhter Oberflächenrauigkeit, was eine Analyse der Diffusionsprofile gerade durch 
die dünne Raumladungszone schwieriger macht. 
Gelingt die Handhabung dieser potentiellen Probleme, so lassen sich mit Hilfe 
dieser Methode die Diffusionskoeffizienten der Sauerstoffleerstellen und die 
Aktivierungsenergie der Sauerstoffmigration ermitteln. Es sollen ein Vergleich der so 
ermittelten Daten der nominell undotierten BaTiO3-Einkristalle mit denen anderer 
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Untersuchungen an BaTiO3 sowie ein Vergleich mit anderen Perovskiten 
durchgeführt werden. 
Wie bereits bei den theoretischen Grundlagen zur Mikrostruktur und 
Dotierung von BaTiO3 für die Anwendung in MLCCs im Abschnitt 1.6.3 erläutert, 
spielt auch die Kationendiffusion eine entscheidende Rolle bei der Ausbildung der 
Core-Shell-Struktur. Dabei ist nicht nur die Diffusion der Dotierstoffe wichtig; auch 
der Transport der konstituierenden Kationen besitzt eine große Bedeutung für 
Sinterprozesse im Allgemeinen. Des Weiteren kann ein Verständnis der 
Kationendiffusion auch helfen, Degradationsprozesse (wie z.B. kinetische 
Entmischungen)155–162 besser zu verstehen. Im Vergleich zur Sauerstoffdiffusion ist 
die experimentelle Untersuchung der Kationendiffusion deutlich schwieriger. Dies 
liegt zum einen daran, dass die Diffusionskoeffizienten von Kationen in der Regel 
deutlich niedriger sind als bei Sauerstoff. Zum anderen ist die Interpretation der 
Ergebnisse in Bezug auf den Diffusionsmechanismus bei vielen Perovskiten sehr 
komplex. Betrachtet man die Aktivierungsenergien der Kationenmigration in 
Perovskiten, so zeigen diverse Arbeiten eine erstaunliche Übereinstimmung der 
Werte für A- und B-Kationen in SrTiO3,86,87,163,164 BaTiO3,154,165,166 (La,Sr)(Ga,Mg)O3167, 
(Ba,Sr)(Co,Fe)O3168 und MgSiO3.169,170 
In Rahmen dieser Dissertation wird die Kationendiffusion am Beispiel der 
Interdiffusion zwischen BaZrO3 und SrTiO3 untersucht. Das System (Ba,Sr)(Ti,Zr)O3 
ist im Rahmen einer festen Lösung beliebig mischbar171–174 und ein technologisch 
interessantes Material für integrierte Kondensatoren, ferroelektrische Speicher, 
Phasenschieber und Filter.175,176 Mit Hilfe der Methode der Pulsed Laser Deposition 
(PLD) soll eine Schicht aus BaZrO3 auf SrTiO3-Einkristalle aufgetragen werden. Im 
Anschluss an die Kristallisation der Schicht bei 973 K sollen Diffusionsexperimente 
im Temperaturbereich zwischen 1323 K und 1523 K durchgeführt werden. Die 
Bestimmung der Kationendiffusionskoeffizienten für die Interdiffusion soll mittels 
SIMS erfolgen, wobei die Aktivierungsenergien bestimmt werden sollen. 
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2 Methoden 
2.1 Isotopenaustauschexperimente 
2.1.1 Allgemeines 
Isotopenaustauschexperimente stellen eine sehr gute Möglichkeit dar, 
Tracerdiffusionsprofile in Festkörpern zu erzeugen. Dabei kann der Tracer entweder 
aus der Gasphase in die Probe eingebaut werden oder aus einer festen Dünnschicht 
isotopenangereicherten Materials auf der Probenoberfläche stammen. 
In dieser Arbeit wurden Austauschexperimente mit Isotopen des Wasserstoffs 
und des Sauerstoffs durchgeführt, die jeweils aus der Gasphase in die Proben 
eingebaut wurden. Während für experimentelle Details auf Kapitel 3 verwiesen sei, 
konzentriert sich dieser Abschnitt auf die theoretischen Grundlagen der Methode. 
Der prinzipielle Ablauf eines Sauerstoffaustauschexperimentes ist schematisch in 
Abbildung 31 dargestellt und wird in den folgenden Abschnitten näher erläutert. 
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Abbildung 31: Schematische Darstellung der drei Teilschritte bei einem 18O2/16O2-
Isotopenaustauschexperiment: Equilibrierung, Isotopenaustausch, SIMS-Analyse 
 
2.1.2 Equilibrierung 
Vor einem Isotopenaustauschexperiment ist es notwendig, jede Probe in das 
chemische Gleichgewicht für die jeweils gewählten thermodynamischen 
Bedingungen des Austauschs zu bringen. Für Austauschexperimente, bei denen der 
Tracer aus der Gasphase eingebaut wird, muss der Festkörper somit in das 
chemische Gleichgewicht mit der Gasphase gebracht werden. Dies geschieht 
dadurch, dass sowohl die Temperatur als auch die Aktivität des auszutauschenden 
Elementes in der Gasphase identisch zum späteren Austausch gewählt werden. Für 
den Isotopenaustausch von Sauerstoff aus O2 müssen folglich Temperatur T und 
Sauerstoffaktivität aO2 entsprechend gewählt werden (siehe auch Abbildung 31), bei 
der Nutzung von Wasser als Isotopenquelle zusätzlich auch die Aktivität des 
Wassers. Die Aktivitäten von Sauerstoff und Wasser können dabei durch die 
jeweiligen Partialdrücke eingestellt werden. Hierbei entspricht der Partialdruck in 
der Einheit bar der Aktivität der jeweiligen Spezies. Durch diese Vorgehensweise 
wird sichergestellt, dass der elektrochemische Potentialgradient des Tracers die 
einzige Triebkraft des Austauschs ist und nicht durch chemisch getriebene Prozesse 
beeinflusst wird. In der Praxis wird dies in der Regel dadurch erreicht, dass für die 
Equilibrierung die zehnfache Dauer des Austauschs gewählt wird ( )eq 10 ext t= . 
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2.1.3 Isotopenaustausch 
Im Anschluss an die Equilibrierung kann der eigentliche Isotopenaustausch 
durchgeführt werden. Bei gleicher T und gleichem pO2 wie bei der Equilibrierung 
wird nun das Isotop in den Festkörper eingebaut. Dabei muss der Isotopenanteil in 
der Gasphase bekannt sein. Dies ist in Abbildung 31 am Beispiel des 
Isotopenaustauschs von Sauerstoff veranschaulicht. Dabei wird genau die gleiche 
Menge des Tracers (im Beispiel 18O) eingebaut, wie an Hauptisotop aus dem 
Festkörper ausgebaut wird (im Beispiel 16O). Die Summe der Konzentrationen aller 
Sauerstoffisotope bleibt folglich konstant (keine chemische Triebkraft vorhanden). 
Der Isotopenaustausch lässt sich entsprechend des Transportes des Tracers in 
zwei Prozesse gliedern: Zunächst kommt es an der Oberfläche des Festkörpers zum 
Einbau des Tracers und anschließend zur Tracerdiffusion im Festkörper. Während 
die Sauerstoffdiffusion in vielen Oxiden gut verstanden ist (theoretische Betrachtung 
in Kapitel 1.5), sind die kinetischen Vorgänge beim Transport durch die Grenzfläche 
Gas/Festkörper sehr komplex und nicht in allen Details verstanden. 
Die Gleichgewichtsreaktion für den Einbau von Sauerstoff in Akzeptor-
dotierte Perovskite lässt sich in Kröger-Vink-Schreibweise wie folgt formulieren: 
 2 O OO 2 V 2 O 4 h×+ ↔ +   (0.47) 
Es handelt sich dabei um eine Gesamtreaktion, für die viele verschiedene 
Mechanismen und Teilschritte formuliert werden können.177 Unter Berücksichtigung 
verschiedener Sauerstoff-Spezies178,179 ergibt sich als ein möglicher Mechanismus für 
den Einbau von Sauerstoff:180 
- - -
O+e +e +2e 2V- 2- - 2- 2-
2,g 2,ad 2,ad 2,ad ad s λO O O O 2 O 2 O 2 O+→ → → → → →  (0.48) 
Dabei werden Sauerstoff-Moleküle aus der Gasphase (g) adsorbiert (ad), dissoziiert, 
zu Ionen reduziert und schließlich auf den Platz einer Sauerstoffleerstelle in der 
ersten Atomlage des Festkörpers (s) eingebaut und ggf. durch eine 
Raumladungszone in das Volumen des Festkörpers transportiert (λ).181 Prinzipiell 
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kann für verschiedene Mechanismen, wie von Maier demonstriert,182 ein 
atomistischer Ausdruck für den Oberflächenaustauschkoeffizienten *k  aufgestellt 
werden. Hierbei wird ein kinetischer Ansatz auf die Teilschritte des Mechanismus 
angewendet und einer der Teilschritte als geschwindigkeitsbestimmend 
angenommen. Dieser langsamste Teilschritt bestimmt somit den 
Oberflächenaustauschkoeffizienten *k , während sich alle anderen Teilschritte im 
Quasi-Gleichgewicht befinden. Für alle Mechanismen, die über atomare 
Sauerstoffspezies verlaufen,181,182 kann folgende Definition des Oberflächenaus-
tauschkoeffizienten *k  aufgestellt werden: 
 ( )O g s* * * *j k c n n= −  (0.49) 
Dabei ist *j  der Fluss des Tracers, g*n  der Isotopenanteil in der Gasphase und s*n  der 
Isotopenanteil an der Oberfläche des Festkörpers. 
 
2.1.4 Analyse von Tracerdiffusionsprofilen 
Isotopenaustauschexperimente können prinzipiell in situ analysiert werden. 
Dazu eignen sich z.B. die Gasphasen-Massenspektrometrie183,184 sowie 
thermogravimetrische Analysen.185,186 Abhängig vom Verhältnis zwischen dem 
Oberflächenaustauschkoeffizienten *k  und dem Tracerdiffusionskoeffizienten *D  
muss die Probenabmessung angepasst werden, um diese beiden Parameter 
gleichzeitig bestimmen zu können. Da man vor einem solchen Experiment *D  und 
*k  jedoch nicht kennt, wird häufig nur einer der beiden Parameter bestimmt. Bei 
Sauerstoffaustauschexperimenten an Perovskiten wurde in der Vergangenheit dabei 
oftmals Pulver verwendet, der Oberflächenaustausch als sehr schnell angenommen 
und nur der Tracerdiffusionskoeffizient *D  bestimmt. 
Im Vergleich zu den in situ-Methoden bieten bestimmte ex situ-Analysen den 
Vorteil, den Isotopenanteil tiefenabhängig zu bestimmen. Dabei wird zum Abschluss 
eines Isotopenaustauschexperiments die Probe möglichst schnell auf 
Raumtemperatur abgekühlt, das Tracerdiffusionsprofil somit „eingefroren“ und 
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anschließend analysiert. Hierzu eignen sich z.B. die Nukleare Reaktionsanalyse 
(NRA),187 die Sekundärneutralteilchen-Massenspektrometrie188 oder die 
Sekundärionen-Massenspektrometrie (SIMS).91,189 Die letztgenannte Methode wurde 
im Rahmen dieser Arbeit intensiv genutzt und wird im folgenden Abschnitt näher 
erläutert. 
 
2.2 Sekundärionen-Massenspektrometrie (SIMS) 
Die Sekundärionen-Massenspektrometrie ist eine leistungsfähige Methode zur 
Analyse von Oberflächen und oberflächennahen Regionen von Festkörpern. In den 
folgenden Abschnitten wird ein Überblick über diese komplexe Analysemethode 
gegeben, für detailliertere Informationen wird auf die Literatur verwiesen.190,191 
 
2.2.1 Das SIMS-Prinzip 
In der Sekundärionen-Massenspektrometrie werden hochenergetische 
Primärionen genutzt, um Material aus Festkörperoberflächen herauszuschlagen und 
die Sekundärionen in einem Massenspektrometer analysiert. Eine schematische 
Veranschaulichung des SIMS-Prinzips ist in Abbildung 32 dargestellt. 
 
 
Abbildung 32: Schematische Darstellung des SIMS-Prinzips, entnommen aus 192 
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Ein fokussierter Primärionenstrahl mit Energien zwischen 0,25 und 30 keV 
wird auf die Probenoberfläche ausgerichtet. Typische Primärionen sind z.B. Ga+, Cs+, 
O2
+, Ar+ und Cluster-Ionen wie z.B. z+nBi  und +60C . Wie in Abbildung 32 dargestellt, 
übertragen diese Primärionen über Stöße ihre hohe kinetische Energie auf die Atome 
der Festkörperprobe, wodurch letztere wiederum weitere Stöße verursachen können. 
Diese Kollisionskaskaden setzen sich fort, bis die übertragene Energie keine weiteren 
Auslenkungen von Atomen mehr ermöglicht. Ein Teil der Kollisionskaskaden 
erreicht die Probenoberfläche, wodurch Probenmaterial aus dem Festkörper 
hinausgeschleudert wird. Der Großteil dieser Teilchen ist neutral, ein kleiner Teil 
geladen. Die Sekundärionen einer ausgewählten Polarität werden durch ein 
elektrisches Feld extrahiert, in einem Massenspektrometer entsprechend ihres 
Quotienten aus Masse und Ladung (m/q) aufgetrennt und schließlich detektiert. 190–192 
 
2.2.2 Aufbau von SIMS-Maschinen  
Die wesentlichen Komponenten einer SIMS-Maschine sind schematisch in 
Abbildung 33 dargestellt. Alle Komponenten befinden sich in einer UHV-Kammer. 
Jede SIMS-Maschine verfügt über eine Primärionenquelle zur Analyse, bei manchen 
SIMS-Maschinen sind mehrere Primärionenquellen vorhanden. Die meisten SIMS-
Maschinen verfügen zusätzlich über eine Elektronenquelle zur Kompensation der 
positiven Ladung der Primärionen. Zur Extraktion, Separation und Detektion der 
Sekundärionen dienen Extraktionselektrode, Massenspektrometer und Detektor.190–192 
Es haben sich drei verschiedene Arten von Massenspektrometern etabliert: 
Quadrupol-, Sektorfeld- und Flugzeit-Massenspektrometer. Jeder Typ verfügt über 
bestimmte Vor- und Nachteile, je nach Anwendungsgebiet. An dieser Stelle wird nur 
auf Flugzeit-Sekundärionen-Massenspektrometer (engl.: „Time-of-Flight Mass 
Spectrometer“, ToF-SIMS) näher eingegangen, da dieser Typ in der vorliegenden 
Arbeit Anwendung fand. 
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Abbildung 33: Schematische Darstellung der wesentlichen Komponenten einer SIMS-Maschine 
und von drei möglichen Analysemodi, entnommen aus 192 
 
Abbildung 34 zeigt schematisch den typischen Aufbau einer ToF-SIMS-
Maschine, deren Besonderheit das Flugzeit-Massenspektrometer ist. 
 
 
Abbildung 34: Schematische Darstellung eines Flugzeit-Sekundärionen-Massenspektrometers, 
entnommen aus 193 
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Die aus der Probe austretenden Sekundärionen werden durch die 
Extraktorelektrode entsprechend ihrem Quotienten aus Masse und Ladung (m/q) auf 
unterschiedliche Geschwindigkeiten beschleunigt. Daraus resultieren verschiedene 
Flugzeiten bis zum Erreichen des Detektors. Vor dem Erreichen des Detektors 
werden alle Sekundärionen in einem sogenannten Ionenspiegel reflektiert. Hier kom-
pensiert ein elektrisches Feld die unterschiedlichen kinetischen Energien, mit denen 
die Sekundärionen bereits aus der Probe ausgetreten sind. Ein Sekundärion mit leicht 
höherer Geschwindigkeit tritt tiefer in den Ionenspiegel ein, während ein lang-
sameres Sekundärion schon bei geringerer Tiefe im Ionenspiegel reflektiert wird. Mit 
Hilfe eines solchen Ionenspiegels kann die Massenauflösung der SIMS-Maschine ver-
bessert werden. Schließlich erreichen die Sekundärionen den Detektor. Bei gleicher 
Ladung werden leichte Sekundärionen früher registriert, schwere später. 190–192 
In Abbildung 33 sind drei verschiedene Analysemodi einer SIMS-Maschine 
dargestellt. Bei jeder SIMS-Messung wird ein Massenspektrum aufgezeichnet. Wird 
während einer Messung immer mehr Material von der Probenoberfläche abgetragen, 
so dass mit der Zeit ein Krater entsteht, so kann man ein Tiefenprofil erhalten. Dafür 
werden die Sekundärionen-Intensitäten einzelner Massen gegen die 
Tiefenkoordinate aufgetragen. Mit heutigen SIMS-Maschinen können 
Tiefenauflösungen von wenigen Ångström erreicht werden. Dabei hilft auch die 
Verwendung mehrerer Primärionenquellen. Diese können bei einer 
Tiefenprofilierung z.B. abwechselnd eingesetzt werden, eine Quelle zum schnellen 
Sputtern eines Kraters, die andere Quelle zur Analyse. Um unerwünschte Effekte der 
Kraterwände zu vermeiden, benutzt man das sogenannte Gating. Dabei werden 
jeweils nur Sekundärionen aus einem zentralen Bereich in der Mitte des flachen 
Kraterbodens analysiert, während die durch den gerasterten Primärionenstrahl 
erzeugte Kraterfläche viel größer ist. Typische Größenverhältnisse sind hierbei 
Kraterflächen von 300 µm × 300 µm bei Analyseflächen von 100 µm × 100 µm. Der 
dritte in Abbildung 33 dargestellte Analysemodus ist die Bildanalyse. Dabei werden 
die Sekundärionen eines jeden Rasterpunktes des fokussierten Primärionenstrahls 
einzeln analysiert. Somit können Sekundärionenbilder mit einer bestimmten 
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lateralen Auflösung erstellt werden. Bei allen SIMS-Maschinen wird diese laterale 
Auflösung vom Durchmesser des fokussierten Primärionenstrahls limitiert. Das 
fundamentale Limit der lateralen Auflösung liegt jedoch in der seitlichen 
Ausdehnung der Kollisionskaskaden im Festkörper und beträgt einige 
Nanometer.190–192 
 
2.2.3 Quantifizierung 
Ein großer Nachteil von SIMS ist die komplizierte Quantifizierung. Die 
Sekundärionenintensität des gemessenen Isotops von Element A, sAI , hängt gemäß 
der SIMS-Gleichung nicht nur vom Molenbruch des Elements nA, sondern von 
mehreren Größen ab: 
 + −= psA A A A Aα η θ/I I Y n  (0.50) 
Dabei ist pI  die Primärionenintensität, Y die Sputterausbeute, + −Aα /  die 
Ionisierungswahrscheinlichkeit des Elements A in der jeweiligen Polarität, Aη  der 
Wirkungsgrad des Analysesystems (Transmissionseffizienz von Extraktionsoptik, 
Massenspektrometer und Detektor), Aθ  die Isotopenhäufigkeit und An  der 
Atombruchteil des Elements A in der Probe. Die Bestimmung der Konzentration 
eines Elementes in einer Probe erfordert somit die Kenntnis aller anderen Parameter 
von Gleichung (0.50). Während die Primärionenintensität pI  und die 
Sputterausbeute Y unabhängig voneinander messbar sind und es sich bei der 
Isotopenhäufigkeit Aθ  um eine tabellierte Größe handelt,194,195 ist die Bestimmung der 
Ionisierungswahrscheinlichkeit + −Aα /  sowie des Wirkungsgrads des Analysesystems 
schwierig. Diese beiden Parameter werden beeinflusst vom Sekundärion selbst, von 
seiner Matrix sowie von der Art, Energie und dem Winkel des Primärionenstrahls. 
Aus diesem Grunde wird oft eine indirekte Quantifizierung vorgenommen, bei der 
der Relative Sensitivitätsfaktor (engl.: „Relative Sensitivity Factor“, RSF) bestimmt 
wird: 
 =
s
A
A s
M
RSF Ic
I
 (0.51) 
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Dabei ist sAI  die Sekundärionenintensität des gemessenen Isotops von Element A und 
s
MI  die Sekundärionenintensität eines Matrixelements. Die Bestimmung des RSF 
erfolgt über die Messung einer Probe mit bekannter Konzentration von Element A in 
Matrix M. Mit Hilfe des so bestimmten Wertes für den RSF kann aus einem unter 
gleichen Messbedingungen erhaltenen Wert für das Verhältnis s sA MI / I  leicht die 
(unbekannte) Konzentration des Elements A in einer anderen Probe mit gleicher 
Matrix berechnet werden. 190–192 
Vor jeder neuen SIMS-Analyse stellt sich die Frage nach der Wahl der 
bestmöglichen Messparameter. Dabei hat man grundsätzlich die Wahl zwischen der 
Analyse positiver oder negativer Sekundärionen. Dabei ist anzumerken, dass die 
Ladung der detektierten Sekundärionen keinerlei Rückschlüsse auf die Ladung der 
Ionen in der Festkörperprobe erlaubt. Abhängig von der für die SIMS-Messung 
gewählten Polarität kann es zu extremen Unterschieden in den Sekundärionen-
Intensitäten sAI  kommen, da die Ionisierungswahrscheinlichkeiten +Aα  und −Aα  sehr 
unterschiedlich sein können. Die Sekundärionen-Intensitäten sAI  können zudem 
durch die Implantation der Primärionen stark beeinflusst werden, abhängig von der 
Elektronegativität des Primärions. Bilden die zu untersuchenden Elemente einer 
Probe bevorzugt Kationen, so erhöht sich die Ionisierungswahrscheinlichkeit +Aα  
und damit die Sekundärionenintensität sAI  bei der Wahl eines elektronegativen 
Primärions wie z.B. O2
+. Auf der anderen Seite erhält man für Elemente, die 
bevorzugt Anionen bilden, höhere Sekundärionen-Intensitäten sAI  bei der Wahl von 
weniger elektronegativen Primärionen wie z.B. Cs+.190–192 
 
2.2.4 Sauerstoff-Isotopenanalyse 
SIMS ist eine sehr leistungsfähige Methode, auch zur Analyse von 
Sauerstofftracerdiffusionsprofilen.91,189 Die Massenauflösung der meisten SIMS-
Maschinen erlaubt eine problemlose Unterscheidung der einzelnen Sauerstoff-
Isotope. Aus dem vorangegangenen Abschnitt geht hervor, dass eine Sauerstoff-
Isotopenanalyse möglichst mit negativen Sekundärionen und wenig 
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elektronegativen Primärionen wie z.B. Cs+ durchgeführt werden sollte. So erhält man 
potentiell höchstmögliche Sekundärionen-Intensitäten und damit das beste Signal-
zu-Rausch-Verhältnis. 
Für SIMS-Analysen mit der in dieser Arbeit benutzten Ga+ „Liquid Metal Ion 
Gun“ (LMIG) stehen die folgenden beiden Hauptbetriebsmodi zur Verfügung: 
Bunched-Modus und Burst-Modus. Diese unterscheiden sich in der Gestaltung der 
Primärionenpulse und sind in Abbildung 35 veranschaulicht. 
 
 
Abbildung 35: Schematische Darstellung der Primärionenpulse in den beiden Hauptbetriebsmodi 
der Ga+ LMIG: (a) „bunched“-Modus und (b) „burst“-Modus, entnommen aus 91 
 
Im Bunched-Modus wird ein Primärionenpuls von etwa 20 ns auf etwa 0.6 ns 
zusammengestaucht. Dies ermöglicht eine hohe Massenauflösung und große 
Sekundärionen-Intensitäten. Da die Intensitäten von 16O- und 18O- in diesem Modus 
häufig übersteuert sind (Detektorsättigung), erfolgt die Berechnung des 
Isotopenanteil n* auf Basis der biatomigen Sauerstoffspezies: 
 18 18 16 -
16 18 18 16 - 16 -
2
s
O O O
s s
O O O O O
*
2
c In
c c I I
= =
+ +
 (0.52) 
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Im Burst-Modus werden aus einem etwas längeren Puls von etwa 100 ns mit 
Hilfe des sogennanten Choppers (MHz-Signal) mehrere Einzelpulse von etwa 1 ns 
„herausgeschnitten“. Während dabei die Massenauflösung nur minimal schlechter 
ist als im Bunched-Modus, wird die Fokussierbarkeit des Strahls und somit die 
laterale Auflösung stark verbessert. Die Sekundärionen-Intensitäten sind im Burst-
Modus relativ gering. Dies ermöglicht die Berechnung des Isotopenanteils n* aus den 
Intensitäten von 18O- und 16O-, wobei auch hier - vor allem ab dem zweiten Einzelpuls 
(Burst) - Detektortotzeiten berücksichtigt werden müssen. Deshalb existieren 
verschiedene Varianten zur Berechnung von n*, die in der Literatur ausführlich 
diskutiert werden.91 Falls im Einzelfall nicht anders angegeben, wurde in dieser 
Arbeit immer die folgende Gleichung zur Berechnung von n* im Burst-Modus 
angewendet: 
 
s
18,Burst118
s s
16 18 16,Burst1 18,Burst1
* Icn
c c I I
= =
+ +
 (0.53) 
In Gleichung (0.53) werden ausschließlich die (Poisson-korrigierten) Intensitäten des 
ersten Bursts verwendet. Diese Berechnungsmöglichkeit liefert immer den korrekten 
Isotopenanteil, unabhängig vom Absolutwert von n*. 
Abhängig von der Länge der Diffusionsprofile gibt es zwei Möglichkeiten der 
SIMS-Analyse: entweder die Tiefenprofilierung oder alternativ eine Bildanalyse des 
Probenquerschnitts mit Erhalt des Diffusionsprofils mittels Line Scanning. Für kurze 
Diffusionsprofile von einigen Nanometern bis hin zu einigen Mikrometern ist die 
Tiefenprofilierung zu bevorzugen. Längere Diffusionsprofile können in der Regel 
nicht vollständig in diesem Messmodus analysiert werden. In diesen Fällen wird 
zunächst durch ein kurzes Tiefenprofil die Zusammensetzung an der Oberfläche 
bestimmt und anschließend ein Probenquerschnitt präpariert. Mittels Bildanalyse 
und Line Scanning können anschließend auch lange Diffusionsprofile vollständig 
analysiert werden (siehe Abbildung 36).192,196 
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Abbildung 36: Schematische Darstellung der SIMS-Analyse mittels Bildanalyse und Line Scanning 
an einem Probenquerschnitt nach einem Sauerstoffaustauschexperiment, entnommen aus 196 
 
2.3 Interferenzmikroskopie 
Die Interferenzmikroskopie kombiniert die Möglichkeiten eines Interfero-
meters mit denen eines Mikroskops, es resultiert eine leistungsfähige Methode zur 
dreidimensionalen Erfassung der Topographie von Festkörperoberflächen. 
In einem Auflicht-Interferenzmikroskop wird der Lichtstrahl einer 
Halogenlampe durch ein optisches Linsensystem fokussiert und zu einem 
halbdurchlässigen Spiegel geleitet, der als Strahlteiler wirkt: Während ein Teil des 
Lichts als Referenzstrahl direkt den CCD-Sensor (engl.: „Charge-Coupled Device“) 
des Detektors erreicht, wird der andere Teil zum Objektiv geleitet. Ein solches 
Objektiv enthält je nach Bauweise ein Michelson- bzw. Mirau-Interferometer als 
Strahlteiler und teilt den Lichtstrahl in Objektstrahl und Referenzstrahl. Während der 
Objektstrahl zur Probenoberfläche gelangt, wird der Referenzstrahl nach dem 
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Prinzip eines Interferometers auf einen Referenzspiegel geleitet und dort reflektiert. 
Er gelangt zurück zum Strahlteiler, wo sich beide Strahlen wieder vereinigen. Der 
Objektstrahl ist dabei zum Referenzstrahl phasenverschoben, es kommt somit zur 
Interferenz der beiden Strahlen. Die vereinigten Strahlen gelangen fokussiert durch 
ein entsprechendes Linsensystem auf den CCD-Chip als Detektor. Das optische 
Signal wird in ein elektrisches Signal gewandelt und ein Computer errechnet aus den 
resultierenden Interferogrammen die Höheninformationen für das Oberflächen-
profil.197,198 
Mit Hilfe der Interferenzmikroskopie kann die Topographie von 
Festkörperoberflächen untersucht werden. Dadurch können z.B. 
Oberflächenrauigkeiten und die Tiefe von SIMS-Kratern mit hoher Genauigkeit 
bestimmt werden. Es existieren zwei verschiedene Messmodi, PSI (engl.: „Phase 
Shifting Interferometry“) und VSI (engl.: „Vertical Scanning Interferometry“). Die 
PSI-Methode eignet sich vor allem für glatte Oberflächen und Höhenunterschiede bis 
zu 1,5 µm, während der VSI-Modus bei größeren Höhenunterschieden Vorteile 
bietet. Für Details zur Interferenzmikroskopie wird auf weiterführende Literatur 
verwiesen.197,198 
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3 Experimenteller Teil 
In diesem Kapitel werden zunächst die beiden verwendeten 
Austauschanlagen und die prinzipielle Durchführung solcher Austauschexperimente 
erläutert. Anschließend wird in vier Abschnitten auf die untersuchten Proben, die 
entsprechenden Messreihen und –parameter sowie die SIMS-Analysen eingegangen. 
 
3.1 Trockene Isotopenaustauschanlage 
Der Aufbau der Anlage zum sog. trockenen 18O2/
16O2-Isotopenaustausch 
basiert auf einem Konzept der Arbeitsgruppe von Kilner189 und ist in Abbildung 37 
gezeigt. Dabei wird die Anlage vor der Equilibrierung und dem Austausch jeweils 
auf einen Gesamtdruck unter 1 × 10-7 mbar evakuiert. Die Einstellung der Sauerstoff-
partialdrücke ist im Bereich 2 × 10-4 ≤ pO2 / bar ≤ 0.9500 mit einer Genauigkeit von 
± 1 × 10-4 bar möglich. 
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Abbildung 37: Schematische Darstellung des Aufbaus der Isotopenaustauschanlage 
für den trockenen Isotopenaustausch, basierend auf einem Konzept der Arbeitsgruppe von 
Kilner104,196, entnommen aus 199 
 
Bei allen im Ergebnisteil dieser Arbeit präsentierten Daten aus 
Austauschexperimenten ist das Volumen der Austauschanlage groß genug gewesen, 
dass der Isotopenanteil in der Gasphase als konstant angesehen werden kann. 
Speziell bei Experimenten mit niedrigen pO2 muss dies jeweils im Einzelfall 
überprüft werden.200 Die Isotopenanteile des 16O2-Equilibriergases und des 
18O2-
Austauschgases wurden während der gesamten Bearbeitungszeit regelmäßig durch 
die Oxidation von geätzten Si-Wafern überprüft und dokumentiert. Der 18O-
Isotopenanteil im 18O2 war bei allen Experimenten im Bereich 0,96 < n
*
g  < 0,99. Der 
Hintergrund-Isotopenanteil nach der Equilibrierung n*bg  wurde für jede Messreihe 
einmal an einer equilibrierten Probe überprüft. Die SIMS-Messungen ergaben dabei 
jeweils Werte von ( )* 2bg 0 20 0 05 10 .n , , −= ± ×  Dies entspricht innerhalb der 
Messgenauigkeit der natürlichen Isotopenhäufigkeit.194,195 
Die Austauschanlage ist mit einem verschiebbaren Rohrofen ausgestattet, der 
Experimente bis etwa T = 1273 K ermöglicht. Die Temperatur an der Probe wurde bei 
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allen Experimenten mit Hilfe eines Thermoelementes (Pt-Pt/Rh) aufgezeichnet. Auf 
numerischem Wege wurde eine Korrektur der effektiven Zeit des Austauschs tex um 
die Rampenzeiten mit Hilfe eines Skriptes durchgeführt.98 Diese Korrektur erfolgte 
als Funktion der Aktivierungsenthalpie des Diffusionskoeffizienten der chemischen 
Diffusion (siehe Abbildung 38). 
 
 
Abbildung 38: (a) Beispiel eines Temperaturprofils bei einem Isotopenaustauschexperiment 
und (b) Ermittlung der effektiven Zeit des Austauschs tex durch Korrektur als Funktion der 
Aktivierungsenthalpie (rechts). Im konkreten Beispiel ergibt sich unter Annahme einer 
Aktivierungsenthalpie der chemischen Diffusion von 2,25 eV (Mittelwert der Werte von Song und 
Yoo80 und Wernicke201) eine Austauschzeit von tex = (1853 ± 43) s bei einer Temperatur von 
T = (850 ± 1) °C. 
 
3.2 Isotopenaustauschexperimente mit Wasser 
Die sog. nasse Isotopenaustauschanlage basiert auf einem Entwurf aus meiner 
Diplomarbeit.199 Sie wurde allerdings für diese Arbeit entscheidend weiterentwickelt, 
der Aufbau ist in Abbildung 39 dargestellt. 
Im Gegensatz zur Anlage für den trockenen Isotopenaustausch basiert diese 
Anlage auf dem Prinzip des kontinuierlichen Flusses. Dabei wird der Fluss eines 
Trägergases mit Hilfe eines Massendurchflussreglers (engl.: „Mass Flow Controller“, 
MFC) auf 6 L/h geregelt. Als Trägergas wurde für alle Experimente Stickstoff 
(99,999 % Reinheit) mit einer Beimischung von 20 ppm Sauerstoff verwendet. Der 
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Sauerstoffpartialdruck des Trägergases von pO2 = 2 × 10
-5 bar entspricht dem 
typischen Partialdruck bei der Reoxidation von MLCCs (siehe Abschnitt 1.6.4). Mit 
Hilfe eines Systems von 3-Wege-Hähnen kann der Fluss des Trägergases durch einen 
der drei Sättiger geleitet werden oder diese durch den sog. Bypass umgehen. Die drei 
mit 1H2
16O, 1H2
18O und 2H2
16O befüllten Sättiger ermöglichen zwei verschiedene 
Austauschexperimente: den H2
18O / H2
16O-Sauerstoff-Isotopenaustausch und den 
2H2O / 
1H2O-Wasserstoff-Isotopenaustausch. 
 
 
Abbildung 39: Schematische Darstellung des Aufbaus der nassen Isotopenaustauschanlage199,202 
 
Der jeweilige Wasserpartialdruck kann über die Temperatur des Sättigers mit 
Hilfe eines Kryostaten im Bereich 2 × 10-3 ≤ pH2O / bar ≤ 200 eingestellt werden. Die 
Genauigkeit der Einstellung der Partialdrücke wurde mit einem Sensor (HC2-IM102 
mit Datenlogger HygroLog HL-NT2 der Rotronic AG, Bassersdorf, Schweiz) kontrol-
liert und ergab typische Abweichungen zwischen ± 1 × 10-4 bar und ± 5 × 10-4 bar 
(abhängig vom Absolutwert). Die untere Grenze bei der Einstellung des pH2O 
entspricht einer Sättigertemperatur von T = 0 °C, die obere Grenze T = 60 °C. Dieses 
obere Limit ergibt sich aus der maximalen Beheizung der Leitungen zwischen 
Sättigern und Ofen. Dies ist notwendig, um eine Kondensation des Wassers in der 
Anlage zu verhindern. 
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Die Isotopenanteile von 1H2
16O und 1H2
18O wurden während der gesamten 
Bearbeitungszeit regelmäßig durch die Oxidation von geätzten Si-Wafern überprüft 
und dokumentiert. Der 18O-Isotopenanteil im 1H2
18O n*g  betrug dabei jeweils 
zwischen 98,0 % und 99,5 %. Der Hintergrund-Isotopenanteil nach der 
Equilibrierung n*bg  wurde für jede Messreihe einmal an einer equilibrierten Probe 
überprüft. Die SIMS-Messungen ergaben dabei jeweils Werte von 
( )* 2bg 0 20 0 05 10 bar.n , , −= ± ×  Dies entspricht innerhalb der Messgenauigkeit der 
natürlichen Isotopenhäufigkeit.194,195 
Auch diese Austauschanlage verfügt über einen verschiebbaren Rohrofen und 
eine Überwachung der Probentemperatur mit Hilfe eines Thermoelementes (Pt-
Pt/Rh). Die Korrektur der Austauschzeiten erfolgt mit dieser Austauschanlage 
anders als bei den trockenen Austauschexperimenten, es ist keine Korrektur um 
Rampenzeiten notwendig: Vor der Equilibrierung wird die Probe auf die gewünschte 
Temperatur gebracht und für das eigentliche Austauschexperiment direkt über die 3-
Wege-Hähne auf den Sättiger mit dem Isotopenwasser umgestellt. Unter der für die 
gegebenen Flussraten gerechtfertigten Annahme eines laminaren Flusses und dem 
gegebenen Anlagenvolumen dauert es (150 ± 5) s, bis das Isotopenwasser nach dem 
Umstellen der Hähne die Probe erreicht. Dies wurde bei der Angabe der 
Austauschzeiten tex entsprechend berücksichtigt. 
 
3.3 Isotopenaustausch an Keramikvielschicht-Kondensatoren 
3.3.1 Untersuchte MLCCs 
Alle untersuchten Keramikvielschicht-Kondensatoren stammen aus einer 
einzelnen Produktionscharge von Samsung Electro-Mechanics (Seoul, Südkorea) und 
wurden gemäß des Schemas in Abbildung 29 hergestellt. Der Herstellungsprozess 
sowie die Spezifikationen (siehe Tabelle 3) der MLCCs sind identisch mit den in 
meiner Diplomarbeit202 untersuchten Kondensatoren. 
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Tabelle 3: Spezifikationen der untersuchten MLCCs202 
Typ  X7R 
Temperaturbereich  - 55° C bis + 125° C 
Kapazität  0,1 μF 
max. Kapazitätsänderung 15 % 
Größe (internationaler Code)  1206 (0,12 Zoll lang, 0,06 Zoll breit) 
Größe (metrischer Code)  3216 (0,32 cm lang, 0,16 cm breit) 
Anzahl der Schichten  42 
Keramik Bariumtitanat 
Keramikschichtdicke  38 μm 
Elektrodenmaterial  Nickel 
Dicke der äußeren Keramikschutzschicht  210 μm 
 
Die untersuchten MLCCs wurden dem Produktionsprozess vor dem sog. 
„Capping“ (Auftragen der Metallelektroden auf den Kopfseiten) entnommen. Die 
Kopfseiten der MLCCs wurden entsprechend dem Politurprogramm in Tabelle 4 auf 
einer Poliermaschine des Typs Minimet 1000 der Firma Buehler GmbH (Düsseldorf) 
poliert. Dabei wurde darauf geachtet, dass in den ersten Polierschritten wenig 
Material abgetragen wurde, so dass weiterhin nur die Nickel-Elektroden von der 
Oberseite zu sehen waren. 
 
Tabelle 4: Parameter des Politurprogramms zur Politur der Kondensatorkopfseiten 
Schritt Diamantpaste Polierpapier Flüssigkeit Dauer / min Kraft / N Geschwindigkei / rpm 
1 15 μm TexMet Paraffinöl 2 × 15  15 10 
2 9 μm TexMet Paraffinöl 2 × 10 15 10 
3 6 μm TexMet Paraffinöl 15 15 10 
4 3 μm TexMet Paraffinöl 15 15 10 
5 1 μm MicroCloth Paraffinöl 10 10 10 
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Die Oberflächenbeschaffenheit der polierten MLCC-Kopfseiten wurde mit 
Hilfe eines Interferenzmikroskops gemessen und ist in Abbildung 40 dargestellt. 
Dabei sind entlang der Nickel-Elektroden Vertiefungen zu erkennen, die aus den 
unterschiedlichen Härten von BaTiO3 und Ni resultieren. Einschließlich dieser 
Gräben wiesen die Proben nach der Politur eine Rauigkeit von maximal ± 50 nm auf. 
Innerhalb der BaTiO3-Schichten betrug die Rauigkeit jedoch maximal ± 15 nm. 
 
 
Abbildung 40: Aufnahme der Oberflächenbeschaffenheit einer polierten MLCC-Kopfseite 
mittels Interferenzmikroskopie. Die Aufnahme deckt eine Fläche von etwa (1 × 1) mm2 ab, 
die z-Achse mit der Höheninformation ist sehr verstärkt wiedergegeben.202 
 
Die Rauigkeit wurde aufgrund des sog. „Pillow-Effekts“ überlagert von einer 
relativ starken Wölbung. Über die gesamte Kopfseite (Kantenlänge: 1,6 mm) 
entstanden so Höhenunterschiede von bis zu 10 µm. Diese Wölbung verursacht 
keinerlei Probleme für die Austauschexperimente, sie konnte mit Hilfe der Software 
korrigiert werden. Zur SIMS-Kratertiefenbestimmung erfolgte diese Korrektur mit 
Hilfe der Berechnung eines Differenzbildes aus zwei Einzelaufnahmen vor und nach 
der SIMS-Messung. Dieses Verfahren wurde bereits im Rahmen meiner Diplomarbeit 
entwickelt und ist dort näher beschrieben.202 
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3.3.2 Austauschexperimente 
Mit den entsprechend präparierten MLCCs wurden Isotopenaustausch-
experimente unter trockenen ( 18 2 2O O/ 16 ) und nassen ( 2 2H O / H O1 18 1 16  sowie 
2 2H O / H O2 16 1 16 ) Bedingungen durchgeführt. Sämtliche Bedingungen sollten 
möglichst nahe an den Reoxidationsbedingungen der MLCC-Produktion liegen. 
Deshalb wurden alle Experimente bei 1223 K durchgeführt. 
Bei den nassen Austauschexperimenten wurden die Wasserpartialdrücke mit 
Hilfe einer Sättigertemperatur von 313 K auf ( )wet 2 2 2H O; H O; H O1 16 1 18 2 16p =
 bar27 3 10, −×  eingestellt. Der Sauerstoffpartialdruck wurde durch das Trägergas auf 
( )wet 2O bar16 52 10p −= × fixiert, weshalb nach dem Öffnen der Anlage zum Einbau der 
Probe für mindestens 20 h mit dem Trägergas gespült werden musste. 
Bei den trockenen Austauschexperimenten wurde der Sauerstoffpartialdruck 
direkt über den Absolutdruck in der Anlage eingestellt. Aus technischen Gründen 
ergab sich somit eine untere Grenze von ( )dry 2 2O O bar16 16 42 10p ; −= × , bei der die 
Austauschexperimente durchgeführt wurden. 
 
3.3.3 SIMS-Analysen 
Die Isotopenprofile nach dem Austausch wurden mittels SIMS zunächst durch 
Tiefenprofilierung auf den Kopfseiten bis zu einer Tiefe von etwa 5 µm bestimmt. Da 
die Diffusionsprofile länger waren, wurden zudem Probenquerschnitte präpariert. 
Das dazu verwendete Politurprogramm basierte auf dem aus Tabelle 4, allerdings 
mit einer variablen Dauer des ersten Schrittes. An den Probenquerschnitten wurden 
SIMS-Bildanalysen („Imaging“) durchgeführt, mit denen die Isotopenprofile in 
Tiefen bis zu 200 µm ermittelt werden konnten, wenn auch mit geringerer räumlicher 
Auflösung als bei der Tiefenprofilierung. 
Aufgrund der großen Bedeutung der lateralen Auflösung wurden alle SIMS-
Messungen (Tiefenprofilierung und Bildanalysen) im Burst-Modus durchgeführt. In 
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diesem Messmodus ist die maximale laterale Auflösung der Maschine verfügbar, sie 
beträgt etwa 500 nm. 
Für alle Analysen wurde ein Ga+-Primärionenstrahl mit einer Energie von 
25 keV zur Analyse und ein Cs+-Primärionenstrahl mit 2 keV zum Sputtern 
eingesetzt. Zur Ladungskompensation diente ein Elektronenstrahl mit Energien 
< 20 eV. Dabei lagen typische Primärionenströme von 0,5 nA bis 1 nA für den Ga+-
Strahl sowie etwa 150 nA für den Cs+-Strahl vor. Die SIMS-Zyklen waren 
typischerweise wie folgt aufgebaut: Zunächst wurde der Ga+-Strahl zur Analyse mit 
128 × 128 oder 256 × 256 Punkten über eine Fläche von 60 × 60 µm bis 100 × 100 µm 
gerastert. Dann wurde mit dem Cs+-Primärionenstrahl für 2 s über eine Fläche von 
250 × 250 µm bis 300 × 300 µm gesputtert und anschließend für 1 s nur noch der 
Elektronenstrahl zur Ladungskompensation eingesetzt (sog. Pause), bevor mit dem 
nächsten Zyklus begonnen wurde. 
 
3.3.4 Deuterium-Implantation 
Zur Bestimmung des SIMS-Detektionslimits für Deuterium wurde eine 
Implantation von 2H in die polierte Kopfseite eines polierten MLCCs durchgeführt. 
Diese Implantation wurde am Institut für Bio- und Nanosysteme (IBN) des 
Forschungszentrums Jülich vorgenommen. Sie erfolgte in einem Winkel von 7 ° zur 
Senkrechten, bei einer Energie von 15 keV und mit einer Gesamtdosis von 
1 × 1016 cm-2. Durch Messung eines SIMS-Tiefenprofils der implantierten Probe und 
numerische Integration über die gesamten Deuterium-Intensitäten (Trapezmethode) 
kann mit Hilfe der bekannten Implantationsdosis der Relative Sensitivitätsfaktor RSF 
(siehe Gleichung (0.51)) für Deuterium bestimmt werden. Wie in Abschnitt 4.1.2 
dargestellt, kann dadurch das Quantifizierungsproblem gelöst und das 
Detektionslimit für die Deuterium-Konzentration ermittelt werden. 
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3.4 Isotopenaustausch und Mikrostrukturanalyse an Bariumtitanat 
für die MLCC-Produktion 
3.4.1 Untersuchte Proben 
Es wurden Proben aus polykristallinem BaTiO3 untersucht, die in 
Zusammensetzung und Herstellungsweise identisch waren mit dem BaTiO3 der in 
Abschnitt 3.3.1 vorgestellten MLCCs. Die Proben mit den Abmessungen 
(5 × 5 × 1) mm3 wurden von Samsung Electro-Mechanics (Seoul, Südkorea) erhalten 
und einseitig nach dem aus Tabelle 4 bekannten Politurprogramm der MLCCs 
poliert. Die Rauigkeit nach der Politur betrug typischerweise ± 20 nm. Da das 
Material im Gegensatz zu den MLCCs keine Ni-Elektroden aufwies, waren auch die 
von den MLCCs bekannten Gräben in der Oberflächentopographie nicht vorhanden. 
Aufgrund der gegenüber den MLCCs wesentlich größeren Fläche war zudem so gut 
wie keine Krümmung der Oberfläche in Folge des „Pillow-Effekts“ zu beobachten. 
Die Dichte der Keramik wurde mit Hilfe der Methode von Archimedes gemessen. Sie 
beträgt (99 ± 1) % der theoretischen Dichte. 
 
3.4.2 Untersuchung der Verunreinigungen mittels ICP-MS 
Bei Erhalt der Proben war lediglich bekannt, dass es sich um Akzeptor-
dotiertes BaTiO3 handeln soll. Die genaue Zusammensetzung an Dotierstoffen war 
nicht bekannt. Eine der Proben wurde deshalb mittels Laserablations-
Massenspektrometrie mit gekoppeltem Plasma203,204 (engl.: „Laser Ablation 
Inductively Coupled Plasma Mass Spectrometry“, LA-ICP-MS) auf Verun-
reinigungen untersucht. Diese Analytik wurde als Auftragsmessung in der 
Zentralabteilung für Chemische Analysen (ZCH) des Forschungszentrums Jülich 
unter Verwendung der folgenden Geräte durchgeführt: Agilent 7500ce (Agilent 
Technologies, Inc., Santa Clara, CA, USA) mit NewWave UP266 (Electro Scientific 
Industries, Inc., Portland, OR, USA). Da die Fehler in der Quantifizierung der Dotier-
konzentrationen bei der LA-ICP-MS sehr groß sind (typischerweise ± 50 %), wurde 
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die Probe anschließend einem Lithiumboratschmelzaufschluss unterzogen und in 
gelöster Form mittels ICP-MS auf einem Elan 6100 (Perkin Elmer, Inc., Waltham, 
MA, USA) analysiert. Durch die Kalibrierung auf entsprechende Standards ermög-
licht diese Analysemethode wesentlich präzisere Ergebnisse als die LA-ICP-MS. 
 
3.4.3 Mikrostrukturanalyse mittels Elektronenmikroskopie 
Zur Bestimmung der Mikrostruktur des Materials wurden Untersuchungen 
mittels Rasterelektronenmikroskopie (REM)205–208 und Transmissionselektronen-
mikroskopie (TEM) durchgeführt. Die REM-Messungen wurden an einem LEO 
1450VP der Carl Zeiss AG (Oberkochen) vorgenommen. Diese Messungen dienten in 
erster Linie zur Bestimmung der Korngröße des Bariumtitanats. 
Die TEM-Messungen wurden am Gemeinschaftslabor für Elektronenmikros-
kopie (GFE) der RWTH Aachen an einem Tecnai F20 von FEI Company (Hillsboro, 
OR, USA) durchgeführt. Dazu wurde aus einer der Proben zunächst per 
fokussiertem Ionenstrahl (engl.: „Focused Ion Beam“, FIB)209 eine dünne Lamelle (ca. 
15 µm × 6 µm × 70 nm) herausgeschnitten und diese anschließend im TEM unter-
sucht. Dabei wurden sogenannte Hellfeld-Aufnahmen (engl.: „bright field image“) 
gemacht. Zudem wurde eine chemische Bildanalyse210 zur Bestimmung der Element-
verteilungen auf Basis der Elektronenenergieverlustspektroskopie (engl.: „Electron 
Energy Loss Spectroscopy“, EELS) vorgenommen. Diese Messungen dienten der 
Analyse der Core-Shell-Struktur und der Elementverteilung innerhalb jener Struktur. 
 
3.4.4 Austauschexperimente 
Es wurden Isotopenaustauschexperimente unter trockenen ( 18 162 2O O/ ) und 
nassen ( 1 18 1 162 2H O / H O ) Bedingungen durchgeführt. Aufbauend auf den 
Bedingungen und Ergebnissen der Austauschexperimente mit den MLCCs, wurden 
dabei verschiedene Messreihen vorgenommen. 
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Der 2 16 1 162 2H O / H O - Austausch wurde unter identischen Bedingungen wie bei 
den MLCCs durchgeführt (siehe Abschnitt 3.3.2). Hier wurde lediglich überprüft, ob 
bei den gegebenen Bedingungen prinzipiell Deuterium eingebaut wird oder nicht. 
Beim trockenen 18O2/
16O2-Isotopenaustausch wurden bei einer konstanten 
Temperatur von T = 1223 K Experimente mit verschiedenen Sauerstoffpartialdrücken 
im Bereich von 2 × 10-5 ≤ pO2 / bar ≤ 0.900 durchgeführt. Zudem wurden verschiedene 
Experimente als Funktion der Temperatur im Bereich von 823 ≤ T / K ≤ 1223 bei 
einem konstanten pO2 = 0,200 bar realisiert. 
Auch beim nassen 1 18 1 162 2H O / H O - Isotopenaustausch wurde eine Messreihe 
zur Untersuchung der Temperaturabhängigkeit vorgenommen. In diesem Fall betrug 
der Temperaturbereich 923 ≤ T / K ≤ 1223 bei konstantem ( )1 16 1 18wet 2 2 H O; H Op =
 bar27 3 10, −× . Der Sauerstoffpartialdruck wurde durch das Trägergas auf 
( )16 5wet 2 O 2 10 barp −= × fixiert. In einer weiteren Messreihe wurde bei konstanter 
Temperatur von T = 1223 K der Wasserpartialdruck im Bereich 0,007 ≤ pH2O / bar ≤ 
0,200 variiert. Dieser Bereich entspricht Sättigertemperaturen zwischen 275 K und 
343 K. 
 
3.4.5 SIMS-Analysen 
Die Isotopenprofile nach dem Austausch wurden mittels SIMS weitestgehend 
durch Tiefenprofilierung bestimmt. Dazu wurde die Durchführung der SIMS-
Messungen durch höhere Sputterströme, längere Sputter- und Pausenzeiten sowie 
ein besseres Verständnis für die Einstellungen des Reflektrons so weit optimiert, dass 
Kratertiefen von bis zu 15 µm erreicht werden konnten. Da die Proben im Gegensatz 
zu den MLCCs keine Nickel-Schichten enthielten und somit lateral homogene 
Diffusionsprofile gemessen wurden, wurde die Tiefenprofilierung im bunched-
Modus unter Auswertung der biatomigen Sauerstoffspezies vorgenommen. 
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Nur in wenigen Fällen wurden zudem Probenquerschnitte präpariert. Die 
Vorgehensweise der Querschnittspräparierung und der SIMS-Messungen (burst-
Modus) war dabei identisch mit der bei den MLCCs (siehe Abschnitt 3.3.3). 
Für die Analysen wurden ein Ga+-Primärionenstrahl mit Energien von 15 keV 
oder 25 keV zur Analyse und ein Cs+-Primärionenstrahl mit Energien von 1 keV oder 
2 keV zum Sputtern eingesetzt. Zur Ladungskompensation diente ein 
Elektronenstrahl mit Energien < 20 eV. Dabei lagen typische Primärionenströme von 
20 nA bis 30 nA für den Ga+-Strahl sowie 60 nA bis 200 nA für den Cs+-Strahl vor. Die 
SIMS-Zyklen waren typischerweise wie folgt aufgebaut: Zunächst wurde der Ga+-
Strahl zur Analyse mit 128 × 128 Punkten über eine Fläche von 60 × 60 µm bis 
100 × 100 µm gerastert. Dann wurde mit dem Cs+-Primärionenstrahl für 1 s bis 8 s 
über eine Fläche von 250 × 250 µm bis 300 × 300 µm gesputtert und anschließend in 
Abhängigkeit von der Sputterzeit für 0,5 s bis 4 s nur noch der Elektronenstrahl zur 
Ladungskompensation eingesetzt (sog. Pause) bevor mit dem nächsten Zyklus 
begonnen wurde. 
 
3.5 Isotopenaustausch an BaTiO3-Einkristallen 
3.5.1 Verwendete BaTiO3-Einkristalle 
Es wurden nominell undotierte Bariumtitanat-Einkristalle der Firma CrysTec 
GmbH (Berlin) verwendet. Diese hatten Abmessungen von (5 x 5 x 0,5) mm3 und 
stammten aus einem Boule. Die Orientierung der einseitig polierten Einkristalle 
betrug (100) mit einer maximalen Winkelabweichung von weniger als 0,5°. Die Güte 
der Politur wurde von ferroelektrischen Domänen teilweise stark beeinflusst: Proben 
mit nur einer einzigen Domäne wiesen eine durchschnittliche Rauigkeit von etwa 
± 5 nm auf. Einige der Proben wiesen allerdings Bereiche mit vielen ferroelektrischen 
Domänen auf. In diesen Bereichen war die Rauigkeit sehr viel schlechter, teilweise 
> ± 50 nm. Letztgenannte Bereiche wurden für die spätere SIMS-Analyse gemieden. 
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3.5.2 Untersuchung der Verunreinigungen mittels ICP-MS 
Da die Defektchemie nominell undotierter Perovskite typischerweise von 
Akzeptor-Verunreinigungen bestimmt wird, ist es wichtig diese Verunreinigungen 
zu kennen. Eine der Proben wurde deshalb mittels LA-ICP-MS auf 
Verunreinigungen untersucht. Diese Analytik wurde als Auftragsmessung in der 
Zentralabteilung für Chemische Analysen (ZCH) des Forschungszentrums Jülich 
unter Verwendung der folgenden Geräte durchgeführt: Agilent 7500ce (Agilent 
Technologies, Inc., Santa Clara, CA, USA) mit NewWave UP266 (Electro Scientific 
Industries, Inc., Portland, OR, USA). 
 
3.5.3 Austauschexperimente 
Mit den BaTiO3-Einkristallen wurden zwei Messreihen trockener 
18O2/
16O2-
Isotopenaustauschexperimente vorgenommen. Zum einen wurden bei einer 
konstanten Temperatur von T = 1073 K fünf Experimente mit verschiedenen 
Sauerstoffpartialdrücken im Bereich von 0,009 ≤ pO2 / bar ≤ 0,900 durchgeführt. Zum 
anderen wurden acht verschiedene Experimente als Funktion der Temperatur im 
Bereich von 973 ≤ T / K ≤ 1173 bei einem konstanten pO2 = 0,200 bar vorgenommen. 
 
3.5.4 SIMS-Analysen 
Alle SIMS-Messungen wurden in Form der Tiefenprofilierung im bunched-
Modus mit Hilfe einer Ga+-Primärionenquelle zur Analyse, einer Cs+-
Primärionenquelle zum Sputtern sowie einer Elektronenquelle zur 
Ladungskompensation vorgenommen. Dabei wurden auf jeder Probe zwei 
verschiedene Arten von Tiefenprofilen aufgenommen: kurze Profile mit einer Tiefe 
von bis zu 200 nm und höherer Auflösung als bei den langen Profilen in Tiefen von 
bis zu 20 µm. Die kurzen Profile wurden mit 15 keV Ga+ und 1 keV Cs+ gemessen, die 
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langen Profile mit 25 keV Ga+ und 2 keV Cs+. In beiden Fällen wurde zur 
Ladungskompensation ein Elektronenstrahl mit Energien < 20 eV verwendet. 
Dabei lagen typische Primärionenströme von 20 nA bis 30 nA für den Ga+-
Strahl sowie 50 nA bis 220 nA für den Cs+-Strahl vor. Die SIMS-Zyklen waren 
typischerweise wie folgt aufgebaut: Zunächst wurde der Ga+-Strahl zur Analyse mit 
128 × 128 Punkten über eine Fläche von 60 × 60 µm bis 80 × 80 µm gerastert. Dann 
wurde mit dem Cs+-Primärionenstrahl für 0,1 s bis 1 s (kurze Profile) bzw. 2 s bis 6 s 
(lange Profile) über eine Fläche von 250 × 250 µm bis 300 × 300 µm gesputtert und 
anschließend in Abhängigkeit von der Sputterzeit für 0,05 s bis 3 s nur noch der 
Elektronenstrahl zur Ladungskompensation eingesetzt (sog. Pause) bevor mit dem 
nächsten Zyklus begonnen wurde. 
Eine erfolgreiche Ladungskompensation ist bei der SIMS-Messung dieser 
Proben von entscheidender Bedeutung. Sie gelingt in der Regel nur, wenn die 
Analyse in einer einzelnen und großen ferroelektrischen Domäne mit geringen 
Sputterströmen und SIMS-Zyklen mit kurzen Sputterzeiten und langen Pausenzeiten 
durchgeführt wird. Andernfalls kann es zu Verschiebungen und Verbreiterungen 
der Signale und zu Intensitätssprüngen kommen. Auch das Umschalten der 
ferroelektrischen Domänen wird in diesem Zusammenhang häufig beobachtet und 
kann in manchen Fällen sogar zu Rissen in der Probe führen.154 Besonders vor dem 
Hintergrund sehr langer Tiefenprofile von bis zu 20 µm sind erfolgreiche SIMS-
Messungen auf BaTiO3-Einkristallen eine große Herausforderung. 
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3.6 Interdiffusion von Kationen zwischen BaZrO3 und SrTiO3 
3.6.1 Allgemeines 
Es wurden Diffusionsexperimente zur Interdiffusion der Kationen zwischen 
Bariumzirkonat-Dünnschichten und Strontiumtitanat-Einkristallen bei fünf 
verschiedenen Temperaturen zwischen 1323 K und 1523 K durchgeführt. Das 
Schema in Abbildung 41 veranschaulicht den Ablauf der Experimente. 
 
 
Abbildung 41: Schematische Darstellung des Ablaufs der Experimente zur Kationeninterdiffusion 
zwischen Bariumzirkonat-Dünnschichten und Strontiumtitanat-Einkristallen 
3 Experimenteller Teil  83 
 
3.6.2 SrTiO3-Einkristalle als Substrate 
Als Substrate wurden nominell undotierte Einkristalle aus Strontiumtitanat 
der Firma CrysTec GmbH (Berlin) verwendet. Diese hatten die Abmessungen 
(10 x 10 x 1) mm3 und stammten aus einem einzigen Kristall. Die Orientierung der 
einseitig auf ± 2 nm polierten Einkristalle betrug (100) mit einer maximalen Winkel-
abweichung von weniger als 0,5°. Sämtliche Einkristalle wurden vor der Abschei-
dung der Dünnschichten bei den jeweiligen Temperaturen der späteren Diffusions-
experimente an Luft equilibriert. Die Equilibrierungszeiten sind zusammen mit den 
Auslagerungszeiten im übernächsten Abschnitt in Tabelle 6 dargestellt. 
 
3.6.3 Abscheidung von BaZrO3-Dünnschichten mittels Pulsed Laser Deposition 
Auf die SrTiO3-Einkristalle wurden Dünnschichten aus Bariumzirkonat 
BaZrO3 mittels Pulsed Laser Deposition (PLD)211–213 abgeschieden. Dazu wurde eine 
PLD-Workstation der Firma SURFACE systems + technology GmbH & Co. KG 
(Hückelhoven) verwendet.214 Der schematische Aufbau ist zusammen mit einem Foto 
dieser PLD-Anlage in Abbildung 42 dargestellt. 
 
Abbildung 42: Schematischer Aufbau (links) und Foto (rechts) der verwendeten PLD-Anlage, 
entnommen aus 213 
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Als Target wurde eine Scheibe aus polykristallinem Bariumzirkonat 
eingesetzt, die von Jochen Brendt im Rahmen seiner Doktorarbeit synthetisiert 
wurde. Details zur Herstellung und Prüfung auf Phasenreinheit finden sich in seiner 
Dissertation.213 Eine Übersicht über die Prozessparameter der PLD-Abscheidung 
wird in Tabelle 5 gegeben. 
 
Tabelle 5: PLD-Prozessparameter der BaZrO3-Abscheidungen 
Rotation des Targets 10 rpm 
Hintergrund-Vakuum 8,0 × 10-3 mTorr = 1,1 × 10-8 bar 
Volumenstrom des Prozessgases O2 20 mL/min 
Druck bei der Abscheidung 30 mTorr = 4 × 10-5 bar 
Laser-Energie 300 mJ/Puls 
Frequenz 10 Hz 
Zahl der Pulse pro Probe 9005 
Temperatur des Substrats Raumtemperatur 
 
Da das Substrat während der Abscheidung auf Raumtemperatur gehalten 
wurde, sind die abgeschiedenen BaZrO3-Dünnschichten amorph. Im Anschluss an 
die Abscheidung wurden die BaZrO3-Filme kristallisiert. Dazu wurden sie für 4 h auf 
973 K erhitzt. Vor und nach der Kristallisation wurde jeweils ein Röntgendiffrakto-
gramm an einem Theta-Theta-Diffraktometer der Firma STOE (Darmstadt) in Bragg-
Brentano-Geometrie aufgenommen. 
 
3.6.4 Diffusionsexperimente 
Vor Durchführung der Diffusionsexperimente wurden alle Proben mit Hilfe 
einer Diamantsäge in zwei Hälften geteilt. Dadurch stand jeweils eine Hälfte für die 
Diffusionsexperimente zur Verfügung, während die andere Hälfte als Referenzprobe 
3 Experimenteller Teil  85 
 
diente. Die Temperaturen der einzelnen Experimente sind zusammen mit den 
jeweiligen Equilibrierungs- und Auslagerungszeiten in Tabelle 6 aufgelistet. 
 
Tabelle 6: Dauer der Equilibrierungen und Auslagerungen bei den jeweiligen Temperaturen 
Temperatur / K 1323 1373 1423 1473 1523 
Equilibrierungszeit teq / d 65,8 45,8 12,8 10,6 40,5 
Auslagerungszeit texp / d 30,0 20,0 12,0 9,0 4,0 
 
3.6.5 SIMS-Analysen 
Alle SIMS-Analysen wurden mittels Tiefenprofilierung und Bestimmung der 
Kratertiefe durch Interferenzmikroskopie durchgeführt. Dabei wurden drei 
verschiedene SIMS-Messmodi getestet, um den Messmodus mit dem bestmöglichen 
Signal-zu-Rauschen-Verhältnis für die zu untersuchenden Kationen zu bestimmen. 
So wurde zum einen die Analyse von negativ geladenen Sekundärionen 
durchgeführt. Hierbei wurde als Analysequelle ein Ga+-Primärionenstrahl mit einer 
Energie von 15 keV und zum Sputtern eine Cs+-Quelle mit einer Energie von 1 keV 
betrieben. 
Bei den zwei weiteren Messmodi wurde ebenfalls die Ga+-Ionenquelle zur 
Analyse verwendet, allerdings unter Detektion positiv geladener Sekundärionen: 
Zum einen wurde mit 15 keV Ga+ und 1 keV O2
+ gemessen, zum anderen eine 
sogenannte MCs+-Analyse mit 25 keV Ga+ und 2 keV Cs+ durchgeführt. Letztere hat 
den Vorteil, dass die gemessenen MCs+-Intensitäten weitestgehend unabhängig von 
der Matrix sind. 
Dabei lagen typische Primärionenströme von 20 nA bis 30 nA für den Ga+-
Strahl, 60 nA bis 150 nA für den Cs+-Strahl sowie ca. 200 nA für den O2
+-Strahl vor. 
Die SIMS-Zyklen waren typischerweise wie folgt aufgebaut: Zunächst wurde der 
Ga+-Strahl zur Analyse mit 128 × 128 Punkten über eine Fläche von 60 × 60 µm 
gerastert. Dann wurde mit dem Cs+-Primärionenstrahl bzw. O2
+-Strahl für 1 s bis 2 s 
86  3 Experimenteller Teil 
über eine Fläche von 250 × 250 µm bis 280 × 280 µm gesputtert und anschließend in 
Abhängigkeit von der Sputterzeit für 0,5 s bis 1 s nur noch der Elektronenstrahl zur 
Ladungskompensation eingesetzt (sog. Pause) bevor mit dem nächsten Zyklus 
begonnen wurde. 
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4 Ergebnisse und Diskussion 
4.1 Isotopenaustausch an Keramikvielschicht-Kondensatoren 
4.1.1 Ausgangspunkt 
Bereits in meiner Diplomarbeit hatte ich begonnen, den Isotopenaustausch an 
Keramikvielschicht-Kondensatoren zu untersuchen.202 Die zentrale Fragestellung war 
dabei im Wesentlichen identisch mit der in diesem Abschnitt. Es sollte geklärt 
werden, welche der drei in den Gleichungen (0.44), (0.45) und (0.46) dargestellten 
Einbaureaktionen beim Reoxidationsprozess von MLCCs die entscheidende 
Bedeutung hat. Als Ergebnis der Diplomarbeit zeigte sich, dass dies vermutlich 
Gleichung (4.1) ist. 
 ( ) ( )•• ×2 O O 2H O g  + V 2e' O  + H g+   (0.54) 
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Allerdings führten Limitationen der ersten Entwicklungsstufe der nassen 
Austauschanlage zu einigen Nebeneffekten in den Sauerstoffdiffusionsprofilen. So 
war z.B. der Ofen der Anlage noch nicht verschiebbar, sämtliche Proben mussten 
durch Öffnen der Anlage an Luft abgekühlt werden. Dies führte zu einer starken 
Verringerung des Isotopenanteils in den oberflächennahen Bereichen sämtlicher 
Diffusionsprofile. Der Isotopenanteil an der Oberfläche konnte somit nur durch 
Extrapolation bestimmt werden. Auch die Oberflächenaustauschkoeffizienten k* 
unterlagen somit einem relativ großen Fehler. Problematisch war in diesem 
Zusammenhang auch die Auswertung der 2 16 1 162 2H O / H O -Austauschexperimente. 
Wurde tatsächlich kein Deuterium in die Proben eingebaut oder war dies auf die 
Limitationen der Austauschanlage zurückzuführen? Außerdem wurde das SIMS-
Detektionslimit für Deuterium noch nicht bestimmt. 
Des Weiteren verfügte die Austauschanlage zu diesem Zeitpunkt noch nicht 
über einen Sensor zur Messung des Wasserpartialdrucks pH2O. Es musste somit 
darauf vertraut werden, dass die über die Sättigertemperaturen eingestellten 
Partialdrücke tatsächlich auch an der Probe vorlagen. 
Nach Abschluss der Diplomarbeit wurde die nasse Isotopenaustauschanlage 
entsprechend weiterentwickelt und alle Austauschexperimente mit neuen Proben 
aus der gleichen Produktionscharge wiederholt. Auch die Experimente mit der 
trockenen Austauschanlage wurden wiederholt, um die Reproduzierbarkeit zu 
prüfen. Die während der Diplomarbeit erlangten Erfahrungen mit den Experimenten 
und SIMS-Analysen waren dabei sehr wertvoll. Für die nachfolgend aufgelisteten 
und vorab geprüften Aspekte wird deshalb auf meine Diplomarbeit verwiesen:202 
• Wahl geeigneter Austauschbedingungen 
• Wahl der SIMS-Messparameter bei Tiefenprofilierung und Imaging 
• Prüfung des Hintergrund-Isotopenanteils in unbehandelten Proben 
• Vermessung der SIMS-Kratertiefen mit speziellem Differenzverfahren 
• Prüfung des Hintergrund-Isotopenanteils in unbehandelten Proben 
• Auswertung der SIMS-Messungen mittels „Region-of-Interest“-Analyse 
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4.1.2 2H2
16O / 1H2
16O-Austausch 
Im Rahmen dieses Isotopenaustauschexperiments wurde geprüft, ob 
Deuterium bei T = 1223 K und ( )1 16 2 16wet 2 2 H O; H Op = 27 3 10  bar, −×  in das Barium-
titanat des MLCCs eingebaut werden kann. Das kumulierte SIMS-Spektrum nach 
Tiefenprofilierung bis zu einer Tiefe von ca. 50 nm ist in Abbildung 43 dargestellt. 
 
 
Abbildung 43: Kumuliertes SIMS-Spektrum nach 2 16 1 162 2H O / H O- Isotopenaustausch bei T = 1223 K 
und ( )1 16 2 16 2wet 2 2 H O; H O 7 3 10 barp , −= × , bestimmt mittels Tiefenprofilierung 
bis zu einer Tiefe von ca. 50 nm 
 
Abbildung 43 zeigt auf der logarithmischen Intensitätsskala Signale bei den 
Massen 1 u, 12 u, 13 u, 14 u und 16 u. Das Signal bei m = 16 u kann dem im 
Bariumtitanat enthaltenen Sauerstoff zugeordnet werden, der als O--Sekundärion 
detektiert werden kann. Die anderen Signale entsprechen Wasserstoff- und 
Kohlenwasserstoffen. Diese sind in jeder SIMS-Messung mit Detektion negativer 
Sekundärionen zu beobachten und sind auf Restgas-Adsorption, Polierrückstände 
und Kohlenwasserstoffe der organischen Binder in der MLCC-Produktion 
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zurückzuführen. Selbst bei einem Ultrahochvakuum (UHV) in der SIMS-
Hauptkammer mit p < 1 × 10-12 bar können gut detektierbare Restgasmengen an H2 
und CO auf den Probenoberflächen adsorbieren. 
Das entscheidende Ergebnis aus Abbildung 43 ist jedoch, dass bei der Masse 
des Deuteriums, m = 2 u, keinerlei Intensität oberhalb des Detektorrauschens mess-
bar ist. Zur genauen Quantifizierung der SIMS-Detektionsgrenze für Deuterium 
wurde eine Implantation von Deuterium in eine weitere Probe durchgeführt. Das 
Implantationsprofil ist in Abbildung 44 dargestellt, wobei eine Umrechnung der 
mittels SIMS gemessenen Deuterium-Sekundärionenintensität in die Deuterium-
Konzentration – wie in Abschnitt 3.3.4 und durch Gleichung (0.51) beschrieben – 
durchgeführt wurde. 
 
 
Abbildung 44: Tiefenprofil nach der Implantation von Deuterium in einen MLCC 
 
Das Implantationsprofil in Abbildung 44 weist im Wesentlichen die typische 
Form einer Gauß-Kurve auf. Es ist eine leichte Asymmetrie festzustellen, die z.B. auf 
Implantationsschäden sowie Abbremseffekte (engl.: „stopping power“) und eine 
daraus folgende Konzentrationserhöhung im vorderen Teil des Profils zurückgeführt 
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werden könnte. Bei einer Tiefe von etwa 600 nm geht das Profil in ein Hintergrund-
Rauschen über. Dieses Rauschen hat eine stufenartige Form, da die Datenpunkte bei 
einer Konzentration von etwa 0,3 ppm bereits einem einzelnen Zählereignis am 
Detektor entsprechen. Aus dem Mittelwert des Hintergrundrauschens ergibt sich ein 
Detektionslimit für Deuterium von (0,5 ± 0,2) ppm. 
Auf Basis dieser beiden Experimente lässt sich sagen, dass bis zu einer 
Detektionsgrenze von etwa 0,5 ppm bei T = 1223 K und ( )1 16 2 16wet 2 2 H O; H Op =
27 3 10  bar, −×  kein Deuterium in das Bariumtitanat des MLCCs eingebaut wurde. 
Folglich kann unter den gegebenen Annahmen dieser Arbeit Gleichung (0.45) 
als Einbaugleichung für den Reoxidationsprozess von Keramikvielschicht-Konden-
satoren ausgeschlossen werden. Dies ist in guter Übereinstimmung mit der 
Literatur:85,215,216 Der Einbau bedeutender Mengen an Wasser in Akzeptor-dotierte 
Perovskite erfolgt nur bei wesentlich geringeren Temperaturen. Allerdings soll an 
dieser Stelle auch auf eine Arbeit von Waser hingewiesen werden, in der eine 
Löslichkeit von OH- in Akzeptor-dotiertem BaTiO3 bei T = 1173 K vorgeschlagen 
wird.217 Diese Arbeit beruht auf thermischen Desorptionsstudien (engl.: „Thermal 
Desorption Studies“, TDS) mit D2O. Dabei könnte die Anreicherung mit Deuterium 
nicht bei der eigentlichen Equilibrierung bei 1173 K, sondern beim anschließenden 
Abkühlen erfolgt sein. Details zur Wahl der Atmosphäre beim Abkühlen der Proben 
werden in der Arbeit leider nicht genannt. Zudem berichtet Waser selbst über 
systematische Fehler in der Kalibriermethode zur Bestimmung der Deuterium-
Konzentrationen. 
 
4.1.3 1H2
18O / 1H2
16O- und 18O2 / 
16O2-Austausch im Vergleich 
Um zu prüfen, welche der beiden verbliebenen Einbaureaktionen - 
Gleichungen (0.44) oder (0.46) die entscheidende Rolle bei der Reoxidation der 
MLCCs spielt, können die Diffusionsprofile nach nassem 1H2
18O / 1H2
16O- und 
trockenem 18O2 / 
16O2-Austausch miteinander verglichen werden. 
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Die Ergebnisse der SIMS-Bildanalyse im Probenquerschnitt nach einem 
nassem 1H2
18O / 1H2
16O-Austausch sind in Abbildung 45 dargestellt. 
 
 
Abbildung 45: (a) Schematische Darstellung des Isotopenaustauschs an der polierten Kopfseite 
der Probe und Region der SIMS-Bildanalyse, (b)-(e) kumulierte Sekundärionenbilder 
ausgewählter Spezies nach einem 1H218O / 1H216O-Austauschexperiment bei T = 1223 K, 
(f) aus den Bildern (b) und (c) berechneter Isotopenanteil n* = I18/(I18+I16) 
 
Abbildung 45 (a) verdeutlicht wie die Probengeometrie für Austausch, 
Querschnittspolitur und SIMS-Bildanalyse gewählt wurde. Abbildung 45 (b) bis (e) 
zeigt die kumulierten Sekundärionenbilder für 16O-, 18O-, TiO- und Ni-. Es ist sehr gut 
zu erkennen, dass die laterale Auflösung völlig ausreichend war, um die Nickel-
Elektroden von Regionen mit BaTiO3 zu unterscheiden. Anhand der Abbildung 45 (c) 
4 Ergebnisse und Diskussion  93 
 
erkennt man, dass bedeutende Mengen des Tracers in die BaTiO3-Schichten einge-
baut wurden. 
In Abbildung 45 (f) ist der Isotopenanteil n* als Bild dargestellt. Dieser wurde 
für jeden einzelnen Pixel aus den Intensitäten von 16O- und 18O-, wie in Abschnitt 2.2.4 
gezeigt, berechnet. Man erkennt dabei, dass sich die Inhomogenitäten aus den 
ursprünglichen Sekundärionenbildern weitestgehend herauskürzen, da sie beide 
Sauerstoffisotope betreffen. 
In der Nähe der Oberfläche erkennt man anhand der Nickel-Elektroden eine 
Krümmung. Dies ist ein Effekt, der durch die folgenden beiden Tatsachen 
hervorgerufen wird: Zum einen ist die Probenoberfläche aufgrund der 
Querschnittspolitur tatsächlich leicht gewölbt („Pillow-Effekt“). Zum anderen erfolgt 
die Analyse mit dem Ga+-Primärionenstrahl aus einem Winkel von 45 °. Dieser Effekt 
beeinflusst die aus den Bildern extrahierten Tracerdiffusionsprofile nicht, da beide 
Isotope identisch beeinflusst werden und zudem die Profile parallel zur Oberfläche 
homogen sind. 
Dieser Aspekt ist jedoch für die Ausrichtung der Proben innerhalb der SIMS-
Maschine von großer Bedeutung. Würde man die Proben um 90 ° gedreht einbauen 
und analysieren, könnte man in den Sekundärionenbildern keine Krümmung 
beobachten. Allerdings würde es dann in der Nähe der Oberfläche zu einer 
Beeinflussung der extrahierten Diffusionsprofile in Form einer Stauchung kommen. 
Dies ist ein allgemeingültiger Aspekt, der bei allen SIMS-Bildanalysen an 
Probenkanten mit ausgeprägtem „Pillow-Effekt“ beachtet werden muss. 
Das Isotopenanteil-Bild zeigt zudem, dass entlang der Grenzfläche Ni|BaTiO3 
keine Anreicherung von 18O vorliegt. Daraus folgt, dass im Gegensatz zur Arbeit von 
Opitz et al.218 keine Anzeichen für einen schnellen Diffusionspfad von Sauerstoff 
entlang dieser Grenzflächen gefunden werden konnten. Ein wichtiger Unterschied 
ist jedoch, dass Opitz et al. angereichertes 18O2 für Re-Oxidationsexperimente 
(Nettoeinbau von Sauerstoff) verwendet haben,218 während in dieser Arbeit der 
Isotopenaustausch untersucht wurde (kein Nettoeinbau von Sauerstoff). In diesem 
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Zusammenhang ist auch die Arbeit von Yang et al. zu erwähnen, die an den 
Grenzflächen Elektrode|Dielektrikum eine starke, lokale Reduktion des BaTiO3 nach 
dem Sintern, aber vor der Reoxidation zeigt.219 Die Autoren vermuten als Ursache die 
Oxidation von Kohlenstoff-Resten aus den organischen Vorstufen. Dieser Prozess 
wird durch das Metall Nickel katalysiert. 
Zudem kann auch durch die Oxidation der Nickel-Elektroden während eines 
Reoxidations- oder Austauschexperiments ein schneller Sauerstoffdiffusionspfad 
entlang der Grenzfläche Ni|BaTiO3 erscheinen. Die Ursache liegt in diesem Fall aber 
an der Bildung von Rissen entlang der Grenzfläche, wodurch es zum schnellen 
Sauerstofftransport über die Gasphase kommt. Dies wurde bereits in meiner 
Diplomarbeit ausführlich beschrieben.202 
Abbildung 45 zeigt sehr anschaulich, dass die Hälfte der Nickel-Elektroden an 
der polierten Kopfseite beginnt, während die andere Hälfte von der Kontaktierung 
der gegenüberliegenden Kopfseite stammt. Bei der Probenpolitur der Kopfseite 
wurde möglichst wenig Material abgetragen, so dass möglichst große 
zusammenhängende BaTiO3-Flächen vorhanden waren, die für den Linescan zur 
Ermittlung des Diffusionsprofils genutzt werden konnten. Dabei wurden allerdings 
im Rahmen einer sogenannten „Region-of-Interest“-Analyse ausschließlich solche 
Bereiche berücksichtigt, die weder Nickel-Elektroden noch anderweitige 
Inhomogenitäten im BaTiO3 vorwiesen, obwohl sich letztere in der meisten Fällen bei 
der Berechnung von n* ohnehin herauskürzen. 
Zur Bestimmung der Tracerdiffusionsprofile wurde der korrigierte 
Isotopenanteil 
 
( )* *bg*
r * *
gas bg
n x nn
n n
−
=
−
 (0.55) 
herangezogen, wobei *gasn  der Isotopenanteil in der Gasphase und *bgn  der gemessene 
Isotopenanteil in einer unbehandelten Probe ist. Für Letztgenannten wurde ein Wert 
von ( )* 2bg 0,20 0,05 10n −= ± ×  bestimmt. Die resultierenden korrigierten Isotopen-
profile für den trockenen und nassen Isotopenaustausch sind in Abbildung 46 
4 Ergebnisse und Diskussion  95 
 
dargestellt, zusammen mit den Anpassungen der Lösung der Diffusionsgleichung in 
einem halbunendlichen Medium mit Oberflächenlimitierung:220 
 
2* * *
*
r ex ex* * *
ex ex
erfc exp erfc
2 2
x k k x kn x Dt Dt
Dt D D Dt D
     
= − + × +             
 (0.56) 
 
 
Abbildung 46: Korrigierter Isotopenanteil gegen Tiefenkoordinate bestimmt mittels Tiefenprofilierung 
auf der Kopfseite der MLCCs (erster Teil der Profile mit Kreisen) sowie mittels Linescan 
aus SIMS-Bildanalyse (zweiter Teil der Profile mit Quadraten) für die trockenen und nassen 
Austauschexperimente bei ( ) 2wet 2H O 7 3 10 bar,p , −= × ( ) 5wet 2O 2 10 barp −= × und ( ) 4dry 2O 2 10 barp −= ×  
bei T = 1223 K. Die offenen Kreise und Quadrate entsprechen den experimentellen Datenpunkten, 
die rote Linie der Anpassung von Gleichung (0.56) 
 
Die Tracerdiffusionskoeffizienten D* der trockenen und nassen Austausch-
experimente sind innerhalb des angegebenen Fehlers identisch. Unter nassen 
Bedingungen wurde im Rahmen von 18 Messungen auf neun verschiedenen Proben 
ein Wert von D* = (1,7 ± 0,9) × 10-14 m2s-1 bestimmt. Für die trockenen Isotopen-
austausche (vier Messungen auf zwei Proben) ergab sich ein Wert 
D* = (1,8 ± 0,7) × 10-14 m2s-1. 
96  4 Ergebnisse und Diskussion 
Aufgrund der Definition des Tracerdiffusionskoeffizienten aus Gleichung 
(0.29) bedeutet dies, dass sich der Molenbruch der Sauerstoffleerstellen zwischen 
dem isothermen trockenen und nassen Austausch nicht ändert. Geht man von einer 
Akzeptor-Dotierung aus, bei der die Majoritätspunktedefekte Akzeptorkationen und 
Sauerstoffleerstellen sind ( )OAcc V2'c c=  , so entspricht dieses Ergebnis den 
Erwartungen. Zudem ist dies eine zusätzliche Bestätigung, dass keine bedeutenden 
Mengen an Hydroxid-Ionen in den Proben vorhanden sein können. 
Unter der Annahme einer homogenen Akzeptor-Dotierung von 2 mol% mit 
fester Valenz ergibt sich für den Diffusionskoeffizienten der Sauerstoffleerstellen aus 
Gleichung (0.29) ein Wert von DV = 9 × 10
-12 m2s-1. Dieser Wert ist um etwa eine 
Größenordnung geringer als der Wert für 1,8 mol% Al-dotierte BaTiO3-Einkristalle 
von Song und Yoo,DV = 8 × 10
-11 m2s-1.83 Dieser wurde mit Hilfe der folgenden Nernst-
Einstein-Gleichung aus der ionischen Leitfähigkeit σion berechnet: 
 
O
ion B
V 2
V4
k TD
e c
σ
=

 (0.57) 
Wie sich bei späteren Untersuchungen herausgestellt hat (siehe Kapitel 4.2), 
haben jedoch auch die Art und Zusammensetzung der Dotierung, die Mikrostruktur 
sowie Korngrenzen einen Einfluss auf die Diffusion der Sauerstoffleerstellen. 
In diesem Zusammenhang muss auch das Auftreten eines zusätzlichen 
schnellen Diffusionsprofils am Ende des Hauptprofils erwähnt werden. Dies wurde 
auch schon bei den ersten Experimenten im Rahmen der Diplomarbeit beobachtet.202 
Es tritt sowohl bei trockenen als auch nassen Austauschexperimenten auf und ist in 
Abbildung 47 dargestellt. 
Abbildung 47 zeigt den logarithmischen Isotopenanteil in Abhängigkeit von 
der Tiefenkoordinate. In dieser Darstellung erkennt man ein Abweichen der 
angepassten Lösung bei Isotopenanteilen n* < 0,02 durch das Auftreten eines 
zusätzlichen schnellen Diffusionsprofils. Dieses ist völlig unabhängig vom seitlichen 
Abstand zu den Nickel-Elektroden beim Linescan. Somit kann die bei höheren pO2 
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festgestellte Rissbildung entlang der Grenzschicht Ni|BaTiO3 als Ursache 
ausgeschlossen werden. 
 
 
Abbildung 47: Darstellung der Profile aus Abbildung 46 mit logarithmischer Skalierung der y-Achse 
zur Veranschaulichung des zusätzlichen, schnellen Diffusionsprofils am Ende der Hauptprofile. Zur 
besseren Unterscheidung der beiden Profile wurden für den mittels Linescan bestimmten hinteren 
Profilteil des nassen Austauschs als Symbole Rauten verwendet, beim trockenen Austausch Quadrate. 
 
Aufgrund des relativ großen Rauschens der mittels Linescan bestimmten 
Sekundärionen-Intensitäten im hinteren Teil der Profile ist eine quantitative Analyse 
des schnellen Diffusionsprofils schwierig. So liegen die Intensitäten des schnellen 
Diffusionsprofils nur leicht oberhalb von bg*n . Die Bestimmung von bg*n  wurde zwar 
durch Tiefenprofilierung an einer unbehandelten Probe mit viel weniger Rauschen 
als im Hintergrund von Abbildung 47 durchgeführt und dieser Wert für die 
Berechnung von ( )r*n x  gemäß Gleichung (0.55) herangezogen. Dennoch wäre es 
wünschenswert, wenn man in einem Profil wie in Abbildung 47 die drei Bereiche 
Hauptprofil, schnelles Diffusionsprofil sowie Hintergrundrauschen optisch klar 
erkennen könnte und somit eine Bestätigung des Wertes für bg*n  erhalten würde. Das 
relativ starke Rauschen verhindert eben eine klare Unterscheidung der beiden 
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letztgenannten Bereiche. Auf diesen Punkt wird jedoch bei späteren Analysen 
ausführlich eingegangen (siehe dazu Abschnitt 4.2.1 und speziell Abbildung 51). 
Wie in der Diplomarbeit202 können experimentelle Artefakte als Erklärung 
ausgeschlossen werden, das zusätzliche Profil tritt sowohl bei trockenen als auch 
nassen Austauschexperimenten auf. Zudem sind die in dieser Hinsicht 
möglicherweise kritischen Punkte der nassen Austauschanlage mit der 
Weiterentwicklung entfallen (siehe auch Abschnitt 4.1.1). Eine auf SIMS-Artefakten 
basierende Erklärung ist ebenfalls sehr unwahrscheinlich, da inzwischen eine 
Vielzahl an Messungen in verschiedenen SIMS-Modi vorliegt. Deshalb kann davon 
ausgegangen werden, dass das Auftreten des zusätzlichen Diffusionsprofils auf 
einen schnellen Diffusionspfad zurückzuführen ist, wofür es diverse 
Erklärungsmöglichkeiten gibt: 
Bereits in der Diplomarbeit202 wurde die schnelle Diffusion von Sauerstoff 
entlang von Korngrenzen als mögliche Erklärung diskutiert. Des Weiteren könnten 
auch Mikroporen oder -risse im Dielektrikum bzw. Verunreinigungen mit 
Zweitphasen prinzipiell einen solchen schnellen Diffusionspfad erklären. Die 
Messung der Dichte des Bariumtitanats ist aufgrund der Nickel-Elektroden an 
MLCCs nicht möglich. Als weitere mögliche Ursache kommt auch die aus der 
Literatur bekannte Core-Shell-Struktur (siehe auch Kapitel 1.6.3) in Frage. Eine 
genaue Untersuchung dieser Aspekte ist somit von großer Bedeutung und wird in 
Abschnitt 4.2 anhand von BaTiO3-Proben mit identischer Zusammensetzung, aber 
ohne Nickel-Elektroden durchgeführt. 
Im Gegensatz zu den Tracerdiffusionskoeffizienten unterscheiden sich die 
Oberflächenaustauschkoeffizienten k* von trockenem und nassem Austausch bei 
T = 1223 K um mehr als zwei Größenordnungen: Beim nassen Isotopenaustausch 
ergab sich ein Wert von k* = (8,4 ± 4,0) × 10-8 m s-1, beim trockenen Austausch 
k* = (1,9 ± 1,5) × 10-10 m s-1. Ein direkter Vergleich der beiden Werte ist allerdings nicht 
möglich, da k* vermutlich sowohl vom pO2 als auch vom pH2O abhängig ist. Des 
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Weiteren muss auch die Möglichkeit eines schnellen Gasphasen-Austauschs in 
Betracht gezogen werden: 
 16 1 18 18 16 1 16 1 18 18 1 162 2 2 2 2 2O  + 2 H O  O O +  H O + H O  O  + 2 H O   (0.58) 
Würden diese Gleichgewichtsreaktionen nennenswerte Beiträge auf der rechten Seite 
aufweisen, so könnten Wasser- und Sauerstoffmoleküle als Isotopenquelle wirken, 
mit einem maximalen Sauerstoffpartialdruck von ( )18 5wet 2O 2 10 barp −= × . 
Zur Beurteilung dieser Aspekte wurden die Werte für k* gegen die jeweiligen 
Sauerstoffpartialdrücke aufgetragen (siehe Abbildung 48). 
 
 
Abbildung 48: Experimentell bestimmte Oberflächenaustauschkoeffizienten k* gegen den 
Sauerstoffpartialdruck pO2 für den nassen und trockenen Austausch bei T = 1223 K (Quadrate). 
Die graue, gestrichelte Linie stellt vorhergesagte Werte für den trockenen Austausch dar, 
einem empirischen Ausdruck von De Souza181 entsprechend. 
 
Der für den trockenen Isotopenaustausch verwendete Sauerstoffpartialdruck 
( ) 4dry 2O 2 10 barp −= ×  war der mit der gegebenen Austauschanlage am niedrigsten 
realisierbare. Ebenfalls aus technischen Gründen (Rissbildung entlang der Ni-
Elektroden)202 konnten auch keine Experimente bei höheren Sauerstoffpartialdrücken 
zur Bestimmung einer pO2-Abhängigkeit von k* durchgeführt werden. Aus diesen 
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Gründen wurde ein empirischer Ausdruck für die pO2-Abhängigkeit von k* von 
Akzeptor-dotierten Perovskiten aus der Literatur verwendet:181 
 O
*
O,dry V
2 2
ln ln1 1
ln O 4 2 ln O
k x
p( ) p
⋅⋅∂ ∂
= −
∂ ∂
 (0.59) 
Nimmt man an, dass OVx ⋅⋅  unabhängig vom pO2 ist, so ergibt sich aus 
Gleichung (0.59) eine pO2-Abhängigkeit von k* von 1/4. Dieser vorhergesagte Verlauf 
wird als graue gestrichelte Linie in Abbildung 48 verdeutlicht. Selbst wenn eine pO2-
Abhängigkeit von OVx ⋅⋅  vorläge, würde sich für die vorhergesagte Steigung der pO2-
Abhängigkeit von k* ein Wert > 1/4 ergeben. Dies würde den in Abbildung 48 zu 
beobachtenden Unterschied zwischen nassem und trockenem Austausch sogar noch 
verstärken. 
Aus dem Vergleich der Oberflächenaustauschkoeffizienten für den trockenen 
und nassen Austausch in Abbildung 48 ergibt sich eindeutig, dass der Sauerstoff-
einbau aus H2O um fast drei Größenordnungen schneller verläuft als aus O2. Der 
Einfluss eines schnellen Gasphasenaustauschs nach Gleichung (0.58) kann somit 
eindeutig ausgeschlossen werden. Als entscheidende Einbaugleichung von 
Sauerstoff bei der Reoxidation der MLCCs entfällt somit auch Gleichung (0.44). 
 
4.1.4 Ergebnisse und Ausblick 
Als Ergebnis dieser gezielten Kombination dreier Isotopenaustauschexperi-
mente ergibt sich, dass der Einbau von Sauerstoff bei der Reoxidation von MLCCs 
von folgender Einbaugleichung kontrolliert wird: 
 ( ) ( )•• ×2 O O 2H O g  + V 2e' O  + H g+   (0.60) 
Wassermoleküle dissoziieren an der Oberfläche der MLCCs, es kommt zum Einbau 
von Sauerstoff in das BaTiO3 und molekularer Wasserstoff desorbiert in die 
Gasphase. 
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Eine einfache Erklärung für diesen Prozess könnte in den 
Aktivierungsbarrieren liegen, die überwunden werden müssen, um Sauerstoff aus 
adsorbiertem H2O bzw. adsorbiertem O2 abzuspalten. Diese Barrieren sind nicht 
identisch mit den Dissoziationsenergien der Moleküle in der Gasphase. Speziell im 
Fall des Wassermoleküls könnte die Aktivierungsbarriere aufgrund von 
Wasserstoffbrückenbindungen herabgesetzt werden. Eine zweite Erklärung basiert 
auf einer katalytischen Wirkung der Nickel-Elektroden. Hier könnte Ni eine größere 
katalytische Aktivität zur Abspaltung von O aus H2O aufweisen. 
Beide Erklärungsvorschläge müssen als Vermutungen aufgefasst werden, die 
vorliegenden Daten erlauben keine weiteren Schlüsse. Eine Analyse des der 
Gleichung (0.60) zu Grunde liegenden Mechanismus erscheint sehr schwierig. Selbst 
für den schon seit vielen Jahren an Perovskiten intensiv untersuchten Fall des 
Einbaus von Sauerstoff aus O2 (Gleichung (0.44)) wurden bislang viele mögliche 
Mechanismen postuliert, aber noch kein Mechanismus direkt nachgewiesen. 
Weitergehende Untersuchungen sind notwendig, so z.B. an identisch 
zusammengesetzten Proben ohne Nickel-Elektroden. Dies würde die Situation etwas 
vereinfachen und ließe ggf. sogar einen Negativbeweis bezüglich der diskutierten 
katalytischen Aktivität von Nickel zu. Zudem würde das technisch zugängliche 
Fenster für den pO2, den pH2O und die Austauschzeiten stark nach oben vergrößert 
werden, da ohne Nickel-Elektroden keine Rissbildung und kein Auseinanderbrechen 
der Proben mehr zu erwarten sind. Die systematische Untersuchung der 
Temperatur-, pO2-, und pH2O-Abhängigkeiten von D* und k* würde zudem ein 
besseres Verständnis der Defektchemie erlauben. Zudem wären auch weitere 
Methoden zur Untersuchung der Dotierstoffzusammensetzung und Mikrostruktur 
sehr interessant. Dies könnte helfen, die klar unterhalb von Literaturwerten 
liegenden Werte für DV zu erklären sowie die Ursachen des schnellen 
Diffusionspfades zu ergründen. 
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4.2 Isotopenaustausch und Mikrostrukturanalyse an Bariumtitanat 
für die MLCC-Produktion 
In diesem Abschnitt werden zunächst erste Isotopenaustauschprofile an 
BaTiO3-Proben ohne Ni-Elektroden dargestellt und diese mit den Ergebnissen zu den 
MLCCs (siehe Abschnitt 4.1) verglichen. Es schließt sich eine ausführliche 
Darstellung der Dotierstoff- und Mikrostrukturanalyse an. Auf der Basis dieser 
Ergebnisse sowie weiterer Isotopenaustauschexperimente erfolgt eine weitergehende 
Diskussion der Defektchemie des Bariumtitanats für die MLCC-Produktion. 
 
4.2.1 1H2
18O / 1H2
16O- und 18O2 / 
16O2-Austausch im Vergleich 
Analog zu den in Abbildung 46 dargestellten Tracerdiffusionsprofilen nach 
trockenem und nassem Austausch an MLCCs zeigt Abbildung 49 entsprechende 
Profile für die hier untersuchten polykristallinen BaTiO3-Proben ohne Nickel-
Elektroden. Die gesamten Profile wurden dabei mittels SIMS-Tiefenprofilierung 
aufgenommen. 
Abbildung 49 zeigt eindeutig, dass während des nassen 1H2
18O / 1H2
16O-
Isotopenaustauschexperiments wesentlich mehr 18O in die Probe eingebaut wurde als 
beim trockenen 18O2 / 
16O2-Austausch. Dies ist der Fall, obwohl die Austauschzeit tex 
beim trockenen Austausch nur etwa ein Viertel der Austauschzeit des nassen 
Austauschs betrug und der Sauerstoffpartialdruck beim trockenen Austausch um 
fünf Größenordnungen höher war. Die Auswertung eines Profils bei einem solch 
großen pO2 war dadurch realisierbar, dass die Proben ohne Ni-Elektroden keine 
Rissbildung mehr aufwiesen. 
 
4 Ergebnisse und Diskussion  103 
 
 
Abbildung 49: Darstellung des korrigierten Isotopenanteils gegen die Tiefenkoordinate für ein 
trockenes und ein nasses Austauschexperimente bei T =1223 K. Die offenen Kreise entsprechen den 
experimentellen Datenpunkten, die rote und blaue Linie der Anpassung von Gleichung (0.56). 
 
Die in Abbildung 49 dargestellten Diffusionsprofile sind einzelne Profile aus 
zwei Messreihen von Isotopenaustauschexperimenten unter Variation von pO2 und 
pH2O. Die bei den beiden Messreihen aus den Anpassungen von Gleichung (0.56) 
ermittelten Oberflächenaustauschkoeffizienten sind in Abbildung 50 als Funktion 
des pO2 bzw. pH2O dargestellt. 
Abbildung 50 bestätigt das Ergebnis aus den Untersuchungen der MLCCs: 
Der Einbau von Sauerstoff aus Wasserdampf erfolgt wesentlich schneller als aus O2. 
Die in Abbildung 50 dargestellten Ausgleichsgeraden basieren auf Anpassungen der 
folgenden Zusammenhänge: 
 ( ) dry*dry 2O
mk p∝  (0.61) 
 ( ) wet*wet 2H O
mk p∝  (0.62) 
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Abbildung 50: Isotopenaustauschkoeffizienten k* in Abhängigkeit vom pO2 (trockener Austausch, rote 
Datenpunkte und rote x-Achse) und in Abhängigkeit vom pH2O (nasser Austausch, blaue 
Datenpunkte und blaue x-Achse). Die roten Kreise und blauen Quadrate stellen die experimentellen 
Datenpunkte dar, die rote und blaue Linie die Ergebnisse von Regressionsanalysen nach den 
Zusammenhängen in Gleichung (0.61) und (0.62). Die schwarze gestrichelte Linie zeigt die 
Extrapolation der Regressionsgeraden für den trockenen Austausch bis zum pO2 des nassen 
Austauschs. Falls nicht durch Fehlerbalken gekennzeichnet, liegen die Fitfehler von k* innerhalb der 
Punktgrößen der gefüllten Datenpunkte. Zum Vergleich sind die an MLCCs ermittelten 
Austauschkoeffizienten als offene Datenpunkte dargestellt. Die dabei angegebenen Fehlerbalken 
veranschaulichen die Streuung von k* bei einer Vielzahl von Messungen auf mehreren Proben aus 
verschiedenen Austauschexperimenten unter identischen Bedingungen (siehe dazu Abschnitt 4.1.3). 
 
Die Extrapolation der Regressionsgerade für den trockenen Austausch auf den 
beim nassen Austausch verwendeten pO2 = 0,02 mbar zeigt, dass die Oberflächenaus-
tauschkoeffizienten im nassen Fall um etwa drei Größenordnungen größer sind. Aus 
diesem Grund verdeutlicht diese Analyse zudem noch einmal, dass kein schneller 
Gasphasenaustausch gemäß Gleichung (0.58) vorliegt. Zudem dient sie als 
eindeutiger Negativbeweis dafür, dass der Unterschied in den Werten für k* auf eine 
katalytische Wirkung des Nickels beim Einbau von Sauerstoff aus H2O zurückgeht. 
Die hier untersuchten Proben bestehen aus polykristallinem BaTiO3 ohne Ni-
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Elektroden und zeigen, dass sich die Oberflächenaustauschkoeffizienten mit und 
ohne Ni-Elektroden innerhalb der in Abbildung 50 markierten Fehler kaum 
unterscheiden. In beiden Fällen, beim trockenen und beim nassen Austausch, sind 
die für die MLCCs ermittelten Werte für k* jeweils minimal größer. Dafür sind 
hauptsächlich drei mögliche Ursachen auszumachen: So könnte dieser kleine 
Unterschied tatsächlich auf eine leichte katalytische Wirkung von Ni, gekoppelt mit 
einer schnellen Oberflächendiffusion, zurückgehen. Allerdings wäre die katalytische 
Wirkung dann etwa in gleichem Maße für den Einbau von Sauerstoff aus O2 als auch 
aus H2O vorhanden. Des Weiteren könnten die etwas größeren Werte für k* bei den 
MLCCs auf einer etwas raueren und somit größeren Oberfläche beruhen. Identische 
Politurprogramme führten aufgrund der weichen Ni-Elektroden zu etwas 
schlechteren Oberflächenrauigkeiten des Bariumtitanats der MLCCs (siehe Abschnitt 
3.3.1). Eine dritte mögliche Ursache liegt in einer leicht anderen Defektchemie der 
beiden Proben. Während die MLCCs aus einer großtechnischen Produktionscharge 
entnommen sind, wurden die Proben ohne Ni-Elektroden in einer anderen (viel 
größeren) Geometrie aus identisch zusammengesetzten Pulvern und unter 
Verwendung eines identisch gestalteten Sinter- und Reoxidationsprogramms im 
Labor hergestellt. Welche dieser möglichen Ursachen letztlich zutrifft bzw. 
überwiegt, lässt sich auf Basis der vorliegenden Daten nicht sicher feststellen. 
Die in Abbildung 50 angegebenen Steigungen mdry und mwet weisen Werte 
> 0,25 auf. Eine Analyse gemäß Gleichung (0.59) bedarf daher näherer Kenntnis der 
Defektchemie der untersuchten Proben und wird deshalb erst im weiteren Verlauf 
dieser Arbeit vorgenommen (siehe Abschnitt 4.2.5). Zur Beurteilung dieser 
Defektchemie kommt der Mikrostruktur der Proben ggf. eine besondere Bedeutung 
zu. Wie die in logarithmischer Skalierung der y-Achse dargestellten Profile in 
Abbildung 51 zeigen, ergibt sich wie bei den MLCCs am Ende der Hauptprofile ein 
zusätzliches Diffusionsprofil, das auf einen schnellen Diffusionspfad hindeutet. Bei 
der Analyse der Defektchemie soll geklärt werden, welchen Diffusionspfaden das 
Hauptprofil sowie das zusätzliche Profil zuzuordnen sind. 
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Abbildung 51: Darstellung der Profile aus Abbildung 49 mit logarithmischer Skalierung der y-Achse 
zur Veranschaulichung des zusätzlichen schnellen Diffusionsprofils am Ende der Hauptprofile 
 
4.2.2 Dotierung 
Die Dotierstoffzusammensetzung der Proben wurde, wie in Abschnitt 3.4.2 
beschrieben, mittels LA-ICP-MS sowie ICP-MS analysiert. Dabei wurden insgesamt 
drei Proben untersucht: eine Probe wie von Samsung erhalten, eine zweite Probe 
nach einem trockenen Austausch und eine dritte Probe nach einem nassen 
Austausch. Da die Ergebnisse der ICP-MS-Analyse für alle drei Proben innerhalb der 
Fehler identisch waren, kann davon ausgegangen werden, dass durch die Politur 
sowie während der Austauschexperimente keinerlei Verunreinigungen in die Proben 
eingebaut wurden. Die mittels ICP-MS ermittelten effektiven Dotierstoff-
konzentrationen sind in Tabelle 7 aufgelistet. 
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Tabelle 7: Mittels ICP-MS bestimmte Verunreinigungselemente mit wahrscheinlichen 
Oxidationsstufen als Dotand in Perovskiten sowie effektive Dotandenkonzentrationen cdop 
als Akzeptor-Dotierung TiAcc′  unter Berücksichtigung der hervorgehobenen Oxidationsstufe 
Element 
Wahrscheinliche 
Oxidationsstufen 
effektive Dotanden-
konzentration cdop / mol% 
Mg +2 1,17 ± 0,17 
Al +3 0,32 ± 0,06 
V +2, +3, +4, +5 0,08 ± 0,01 
Cr +2, +3 0,09 ± 0,01 
Mn +2, +3, +4 0,08 ± 0,01 
Y +3 0,02 ± 0,01 
Dy (+2)*, +3 3,78 ± 0,14 
Summe 5,55 ± 0,37 
* Oxidationsstufe +2 von Dy nur auf A-Platz der Perovskitstruktur möglich 
 
Einige der in Tabelle 7 als Verunreinigungen aufgeführten Elemente können 
als Dotierstoffe in Perovskiten mehrere Oxidationsstufen aufweisen. So kann z.B. 
Mangan in Abhängigkeit von T und pO2 als Mn
2+, Mn3+ oder Mn4+ vorliegen.79 In 
diesen Fällen wurde auf Basis des Defektmodells für Mn-dotiertes von Song et al.79 in 
erster Annäherung für alle Übergangsmetalle jeweils die Oxidationsstufe +3 
angenommen und diese zur Berechnung von cdop herangezogen. 
Tabelle 7 zeigt, dass Mg und Dy die wesentlichen Dotierstoffe des für MLCCs 
verwendeten Bariumtitanats sind. Dies führt zu einer komplexen Defektchemie des 
Materials. Es ist bekannt, dass Dysprosium sowohl den A-Platz als Donatordotand 
als auch den B-Platz als Akzeptor-Dotand belegen kann.142–144 Im Ergebnis führt dies 
zu einem effektiv Akzeptor-dotierten Material.142–144 Des Weiteren liegt für Dy auf 
dem Ba-Platz ein T- und pO2-abhängiges Gleichgewicht zwischen Dy
2+ und Dy3+ vor. 
142,145 Mit Hilfe der in Tabelle 8 aufgelisteten Ionenradien kann erklärt werden, 
warum Dy2+ nur auf dem A-Platz existiert. 
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Da der Ionenradius von Dy3+ genau zwischen den Ionenradien von Ba2+ und 
Ti4+ liegt, handelt es sich bei Dy um ein ambivalentes Dotierelement, das A- und B-
Platz besetzen kann. Da Dy auf dem A-Platz das große Ba-Ion ersetzt, kann es hier 
auch eine Oxidationsstufe einnehmen, die einen größeren Ionenradius bedingt. Bei 
niedrigen pO2 verschiebt sich das Gleichgewicht zwischen Dy
2+ und Dy3+ auf dem A-
Platz folglich in Richtung des Dy2+. 
 
Tabelle 8: Ausgewählte Ionenradien für KZ = 623 
Ion rion / Å 
Ba2+ 1,35 
Ti4+ 0,605 
Dy3+ 0,912 
Dy2+ 1,07 
 
Nimmt man – weit vor der Erstellung eines Defektmodells – an, dass das 
gesamte Dysprosium ausschließlich als Dy3+ den Ti-Platz belegt, so ergibt sich eine 
maximale Dysprosium-Konzentration von 3,78 ± 0,14 mol%. Dies bedeutet, dass die 
in Tabelle 7 dargestellte Summe der effektiven Dotandenkonzentrationen von 
5,55 ± 0,37 mol% als Maximalwert für die Akzeptor-Dotierung des BaTiO3 angesehen 
werden muss. 
Die Dotandenkombination aus Mg und Dy entspricht dem von Kishi et al.146 
untersuchten und in Abschnitt 1.6.3 beschriebenem Dotierstoffsystem aus Mg und 
einem Element der Seltenen Erden, welches typisch für Systeme mit Core-Shell-
Mikrostruktur ist. Ob dieses Dotandensystem während der Sinterung auch im 
vorliegenden Fall zur Ausbildung einer Core-Shell-Struktur geführt hat, wird im 
folgenden Abschnitt erläutert. 
 
 
4 Ergebnisse und Diskussion  109 
 
4.2.3 Mikrostruktur 
Zur Bestimmung der Korngröße wurden REM-Messungen an chemisch (mit 
konzentrierter Schwefelsäure) geätzten Probenoberflächen durchgeführt. Ein 
typisches REM-Bild ist in Abbildung 52 dargestellt. 
 
 
Abbildung 52: REM-Aufnahme der Oberfläche einer BaTiO3-Probe 
 
Wie in Abbildung 52 gezeigt, weisen die BaTiO3-Proben Korngrößen von etwa 
(300 ± 200) nm auf. Diese Korngrößenverteilung entspricht jener des Bariumtitanats 
der MLCCs.202 
Zur Untersuchung einer möglichen Core-Shell-Struktur wurden TEM-
Messungen an FIB-Lamellen der BaTiO3-Proben durchgeführt. Eine Hellfeld-
aufnahme sowie die Elementverteilungen von Ti, Ba und Dy sind in Abbildung 53 
dargestellt. Die Hellfeldaufnahme in Abbildung 53 a) zeigt die einzelnen Körner des 
Materials und bestätigt die mittels REM gemessenen Korngrößen, auch wenn 
aufgrund der enormen Vergrößerung nur sehr wenige Körner zu sehen sind. Die 
Kontraste im Hellfeldbild gehen auf die jeweilige (zufällige) Orientierung der 
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einzelnen Körner zurück. Zudem zeigen sich auch einzelne ferroelektrische 
Domänen innerhalb der Körner im Kontrast. 
Allein anhand von Abbildung 53 a) kann man nicht beurteilen, ob eine Core-
Shell-Struktur vorliegt. Dies ist jedoch mit Hilfe der chemischen Bildanalyse in 
Abbildung 53 b) bis d) möglich. Dabei wurde die EELS-Methode von Grogger et al. 210 
angewendet, wobei die Intensitäten an der Ti-L23-Ionisationskante, der Ba-M45-Kante 
sowie der Dy-M45-Kante analysiert wurden. Die hier dargestellten Kontraste 
korrelieren mit der Häufigkeit der jeweiligen Elemente: Je heller einzelne Regionen 
in den Bildern erscheinen, desto höher ist dort die Konzentration des jeweiligen 
Elements. 
 
 
Abbildung 53: a) TEM-Hellfeldaufnahme und b) bis d)  
a) Hellfeldaufnahme b) Verteilung von Ti 
c) Verteilung von Ba d) Verteilung von Dy 
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Grundsätzlich ist in Abbildung 53 b) bis d) zu erkennen, dass Dy in einigen 
Regionen stark angereichert ist: Dazu zählen ein Korn in der Mitte des Bildes sowie 
die Randbereiche der meisten anderen Körner. In den gleichen Regionen sind sowohl 
Ti als auch Ba verarmt. Dies zeigt eindeutig, dass die untersuchten Proben eine Core-
Shell-Struktur aufweisen. 
Das zentrale Korn in der Mitte ist vermutlich ein Korn aus Dysprosiumoxid, 
da hier kaum Intensitäten an Ti und Ba gemessen wurden. Die meisten anderen 
Körner sind von einer Dy-reichen Hülle umgeben, der Shell der Core-Shell-Struktur. 
Diese ist sehr inhomogen, die Breite variiert von wenigen Nanometern bis hin zu 
etwa 200 nm. Da die Ausgangsmaterialien der Probensynthese die vermengten 
Pulver aus BaTiO3 und der Dotierstoffoxide wie z.B. Dy2O3 waren, muss die Core-
Shell-Struktur durch Diffusion von Dy ins BaTiO3 entstanden sein. Die 
Inhomogenitäten in der Dy-reichen Shell können durch die zufällige Verteilung der 
Dy2O3-Körner nach der Durchmischung der Ausgangspulver erklärt werden. Auf-
grund der mittels ICP-MS gemessenen Dy-Konzentration von etwa 4 mol% und einer 
aus technischen Gründen nicht beliebig kleinen Korn- bzw. Partikelgröße ist aus 
statistischen Gründen davon auszugehen, dass zu Beginn der Sinterung relativ 
wenige Dy2O3-Körner vorlagen und diese einen relativ großen Abstand zueinander 
hatten. Dadurch ist es wahrscheinlich, dass eine schnelle Dy-Diffusion entlang von 
Korngrenzen oder -oberflächen zur Ausbildung der Core-Shell-Struktur geführt hat. 
Diese These wird unterstützt durch die Tatsache, dass die Dy-reiche Shell 
rund um das zentrale Dysprosiumoxid-Restkorn nicht zu allen Seiten hin besonders 
breit ausgeprägt ist. Bei diesem Korn könnte es sich um ein Restkorn aus Dy2O3 oder 
einer anderen Dy-reichen Phase handeln, das während des Sinterungsprozesses z.B. 
aufgrund seiner Größe oder aufgrund eines sehr geringen Diffusionskoeffizienten 
für Dy nicht vollständig ins BaTiO3 diffundiert ist. 
Es ist unklar, wie das Dy-Konzentrationsprofil im Kornquerschnitt verläuft. 
Man könnte eine durch die Dy-Diffusion hervorgerufene Abnahme der Dy-
Konzentration zur Kornmitte hin erwarten. Anhand Abbildung 53 erscheint es 
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jedoch überraschenderweise so, als wäre die Dy-Konzentration innerhalb der Shell 
relativ konstant. 
Da sowohl Ti in Abbildung 53 b) als auch Ba in Abbildung 53 c) in der Hülle 
der Core-Shell-Struktur verarmt sind, belegt Dy vermutlich beide Gitterplätze. Auch 
wenn der Kontrast des Ti-Bildes in den Shell-Regionen größer erscheint als der des 
Ba-Bildes, kann daraus nicht auf die relative Verteilung von Dy auf A- und B-Platz 
geschlossen werden. Denn eine Kalibrierung der Intensitätsskala auf Konzen-
trationen und auch eine Bestimmung des Detektionslimits waren nicht möglich. Dies 
hätte extrem aufwändige Messreihen mit entsprechenden Standards erfordert. 
Zudem muss angemerkt werden, dass die Elementverteilung der anderen 
Dotanden wie Mg und Al aufgrund zu geringer Konzentrationen nicht messbar war 
(Kanten im EELS-Spektrum nicht vom Hintergrund-Rauschen unterscheidbar). Aus 
diesem Grund kann anhand der vorliegenden Daten nicht beurteilt werden, ob sich 
Mg analog zum Dy verteilt hat und inwiefern das von Kishi et al. postulierte, 
dreischrittige Modell eines MgO-Dy2O3-BaTiO3-Systems zur Ausbildung der Core-
Shell-Struktur 18,146,147 (siehe Kapitel 1.6.3) für diese Proben zutrifft. 
Je nach Volumenanteilen von Core und Shell können sich innerhalb der Shell 
sehr hohe Dy-Konzentrationen ergeben. Schätzt man die durchschnittliche Breite der 
Shell auf 10 nm, so würde ein Shell-Volumenanteil von ca. 19 % resultieren. Geht 
man davon aus, dass der Core nahezu kein Dy enthält, so würde sich für die Shell 
eine durchschnittliche Dy-Konzentration von etwa 20 mol% ergeben. 
 
4.2.4 Auswirkungen der Mikrostruktur auf die Diffusionsprofile 
Vor dem Hintergrund der bestätigten Core-Shell-Struktur stellt sich die Frage, 
wie die beiden in Abbildung 51 erkennbaren Bereiche der Diffusionsprofile zu 
interpretieren sind. 
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Zunächst kann man annehmen, dass eine hohe effektive Akzeptor-Dotierung 
in den Shell-Bereichen auch zu großen Konzentrationen an Sauerstoffleerstellen 
führt. Somit wären in diesen Hüllen wesentlich größere Sauerstoff-Tracerdiffusions-
koeffizienten zu erwarten als in den Core-Bereichen, für die man sehr viel geringere 
Dotier- und Sauerstoffleerstellen-Konzentrationen annehmen kann (Kishi et al. gehen 
in ihrem Modell sogar von nominell undotierten Kernen aus). Folglich könnte man 
annehmen, dass die Hauptdiffusionsprofile ausschließlich durch die Diffusion von 
18O durch die Shell zu erklären sind und die Core-Bereiche darauf überhaupt keinen 
Einfluss haben. Da während der SIMS-Tiefenprofilierung die Intensitäten über eine 
Fläche von 60 × 60 µm bis 80 × 80 µm und somit über Zehntausende von Körnern 
gemittelt gemessen werden und die typischen Diffusionslängen mit einigen 
Mikrometern deutlich größer sind als die Durchmesser der Körner (etwa 300 nm), 
dürfte der 18O-Isotopenanteil somit maximal dem Volumenanteil der Shell 
entsprechen. Man kann den Shell-Volumenanteil anhand der TEM-Bilder in 
Abbildung 53 und der Annahme kugelförmiger Körner abschätzen. Abbildung 53 
zeigt Shell-Breiten zwischen wenigen Nanometern und maximal etwa 50 nm. Zur 
Abschätzung der oberen Grenze des Shell-Volumenanteils ergibt sich mit einer Shell-
Breite von 30 nm ein Shell-Volumenanteil von 48,8 %. Dieser Volumenanteil ist 
jedoch deutlich geringer als die Isotopenanteile einiger Diffusionsprofile, bei denen 
teilweise Werte von r 0 9*n ,>  ermittelt wurden (siehe z.B. Abbildung 49).18,146,147 Um so 
hohe Isotopenanteile nur durch Diffusion in der Shell erklären zu können, wären 
Shell-Breiten von mehr als 80 nm erforderlich, so dass Core-Durchmesser unter 
140 nm resultieren würden. Dies kann anhand der EELS-Analysen (siehe Abbildung 
49) ausgeschlossen werden. Folglich müssen auch die Core-Regionen einen 
erheblichen Anteil an den Hauptdiffusionsprofilen haben. 
Anhand von Abbildung 53 ist ersichtlich, dass trotz der enormen 
Inhomogenitäten in der Mikrostruktur mit vereinzelten Unterbrechungen der Shell 
kein geschlossenes Netzwerk verbundener Core-Bereiche existiert. Somit können die 
Hauptdiffusionsprofile auch nicht ausschließlich auf Core-Bereiche zurückgehen. 
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Deshalb muss davon ausgegangen werden, dass die Hauptprofile effektive Profile 
der Tracerdiffusion durch Shell und Core darstellen. 
Als Ursprung der zusätzlichen schnellen Diffusionsprofile kommen 
Diffusionspfade entlang eines Netzwerkes von Shell-Regionen sowie entlang von 
Korngrenzen in Frage. Welche dieser beiden Möglichkeiten zutrifft, wird in 
Abschnitt 4.2.6 diskutiert. 
 
4.2.5 Variation der Sauerstoff- und Wasserpartialdrücke 
In diesem Abschnitt erfolgt die Analyse der Hauptdiffusionsprofile bei 
verschiedenen pO2 und pH2O. Dazu wurden diese bis zum Abknicken des schnellen 
Diffusionsprofils ausgewertet. Wie bereits in Abbildung 49 exemplarisch dargestellt, 
ergibt sich für die Anpassung von Gleichung (0.56) eine sehr gute Qualität des Fits. 
Abbildung 54 zeigt die aus den Hauptdiffusionsprofilen ermittelten Tracer-
diffusionskoeffizienten D* für die trockenen und nassen Austauschexperimente in 
Abhängigkeit von pO2 und pH2O. Die rote Linie in Abbildung 54 zeigt die 
Anpassung an folgenden Zusammenhang: 
 ( ) dry*dry 2O
nD p∝  (0.63) 
Analog kann dies auch für die pH2O-Abhängigkeit formuliert werden: 
 ( ) wet*wet 2H O
nD p∝  (0.64) 
Die Exponenten von Gleichung (0.63) und (0.64) ermöglichen es, Rückschlüsse auf 
die pO2- bzw. pH2O-Abhängigkeiten der Diffusionskoeffizienten und der 
Konzentration der Sauerstoffleerstellen zu ziehen: 
 OVdry
2 2
ln ln
ln O ln O
*
T T
D cn
p p
   ∂ ∂
= =   ∂ ∂   

 (0.65) 
 OVwet
2 2
ln ln
ln H O ln H O
*
T T
D cn
p p
   ∂ ∂
= =   ∂ ∂   

 (0.66) 
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Dabei wird angenommen, dass V V* *D f D n=  gilt und DV unabhängig vom 
Sauerstoffpartialdruck ist. 
 
 
Abbildung 54: Tracerdiffusionskoeffizient D* in Abhängigkeit vom pO2 (trockener Austausch, rote 
Datenpunkte und rote x-Achse) und in Abhängigkeit vom pH2O (nasser Austausch, blaue 
Datenpunkte und blaue x-Achse). Die roten Kreise und blauen Quadrate stellen die experimentellen 
Datenpunkte dar, die rote und blaue Linie die Ergebnisse von Regressionsanalysen nach den 
Zusammenhängen in Gleichung (0.63) und (0.64). Die rote gestrichelte Linie zeigt die Extrapolation 
der Regressionsgeraden für den trockenen Austausch bis zum pO2 des nassen Austauschs, welcher 
durch die senkrechte schwarze Linie markiert wurde. Die blaue gestrichelte Linie markiert den 
Mittelwert der Werte für D* beim nassen Austausch. Falls nicht durch Fehlerbalken gekennzeichnet, 
liegen die Fitfehler der einzelnen Datenpunkte innerhalb der Punktgrößen der gefüllten Datenpunkte. 
 
Für den trockenen Austausch ergibt die Anpassung von Gleichung (0.63) eine 
Steigung von ndry = -0,19 ± 0,03. Beim nassen Austausch war aus technischen 
Gründen nur ein relativ schmaler Wasserpartialdruckbereich von etwa 1,5 
Größenordnungen zugänglich. Die Anpassung an Gleichung (0.64) resultiert, wie in 
Abbildung 54 dargestellt, in einer positiven Steigung. Da V V* *D f D n= , hängt der 
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Tracerdiffusionskoeffizient von der Zahl der Sauerstoffleerstellen ab. Eine positive 
Steigung in Abbildung 54 ergibt somit physikochemisch keinen Sinn, da die 
Konzentration der Sauerstoffleerstellen mit steigendem pO2 gemäß Gleichung (0.5) 
nicht zunehmen kann (siehe Abschnitt 1.3.3). Zudem ist der Unterschied in den 
Absolutwerten der Diffusionskoeffizienten zwischen dem höchsten und niedrigsten 
Wert relativ klein, wenn auch größer als die reinen Fitfehler. 
Deshalb wird davon ausgegangen, dass die gemessenen Diffusions-
koeffizienten einer gewissen Schwankung unterliegen und die wahren Werte pH2O-
unabhängig sind. Der Mittelwert sämtlicher Diffusionskoeffizienten der nassen 
Austauschexperimente ist in Abbildung 54 als gestrichelte blaue Linie eingezeichnet. 
Diese nassen Austauschexperimente wurden alle bei einem konstanten Sauerstoff-
partialdruck von pO2 = 0,02 mbar durchgeführt. Extrapoliert man die 
Regressionsgerade für die Diffusionskoeffizienten der trockenen Austausch-
experimente auf diesen pO2, so ermöglicht dies einen direkten Vergleich zwischen 
trockenem und nassem Isotopenaustausch. Abbildung 54 zeigt, dass sich durch diese 
Extrapolation nahezu identische Werte für D* für trockenen und nassen Austausch 
ergeben. Somit ergibt sich ein schlüssiges Bild vom Einfluss des pO2 und pH2O: 
Der Wasserpartialdruck pH2O hat keinen Einfluss auf den Diffusions-
koeffizienten D*. Dies bedeutet nach Gleichung (0.66), dass die Konzentration der 
Sauerstoffleerstellen pH2O-unabhängig ist. Somit hat der Wasserpartialdruck auch 
keinen Einfluss auf die Oxidationsstufe der Übergangsmetallverunreinigungen 
sowie des Dysprosiums. Der Einsatz von Wasserdampf dient somit der gezielten 
Beschleunigung des Oberflächenaustauschs, ohne die Sauerstoffdiffusion zu 
beeinflussen. 
Die Steigung der pO2-Abhängigkeit der Diffusionskoeffizienten der trockenen 
Austauschexperimente ndry = -0,19 ± 0,03 lässt sich mit Hilfe von Gleichung (0.65) 
erklären. Mit der Änderung des Sauerstoffpartialdrucks ändert sich die 
Konzentration der Sauerstoffleerstellen, was wiederum durch die pO2-abhängige 
Änderung der Oxidationsstufe von Dotanden erklärt werden kann. Da Mg und Al 
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eine feste Oxidationsstufe besitzen, kommen somit nur die Übergangsmetalle sowie 
Dy als valenzändernde Dotanden in Frage. Dabei können Ionisationsreaktionen 
gemäß folgender Gleichungen auftreten: 
 Ti TiAcc Acc e×′ ′+

 (0.67) 
Die Konzentrationen von V, Cr und Mn sind mit jeweils unter 0,10 mol% 
jedoch vergleichsweise gering (siehe Tabelle 7), so dass eine Valenzänderung dieser 
drei Übergangsmetalle bei Weitem nicht ausreicht, um die betragsmäßig große 
Steigung von ndry = -0,19 ± 0,03 zu erklären. 
Somit bleibt nur Dy als valenzändernder Dotand zur Erklärung des Wertes 
von ndry. Während Dysprosium in Perovskiten auf dem B-Platz nur die 
Oxidationsstufe +3 vorweist (Wirkung als Akzeptor), kann es bei Substitution eines 
A-Kations sowohl als Dy3+ (dort wirkt es als Donator) auch als Dy2+ (keine 
Dotierwirkung) vorliegen:142–144 
 Ba BaDy e Dy×′+ 

 (0.68) 
Dieses Gleichgewicht ist abhängig von T und pO2.142,145 Die Temperatur der 
Experimente, T = 1223 K, ist zu niedrig, als dass es durch Kationendiffusion auch zu 
einer neuen Einstellung des Gleichgewichts zwischen Dy auf dem A-Platz und auf 
dem B-Platz kommen kann. Deshalb kann davon ausgegangen werden, dass der 
Anteil von Dy auf A- und B-Platz bei der Variation des pO2 in Abbildung 54 
entsprechend der Verteilung nach der Sinterung festgesetzt ist und somit bei dieser 
Temperatur nicht pO2-abhängig ist. Somit kann die Steigung ndry = -0,19 ± 0,03 alleine 
durch das Verhalten von Dy auf dem A-Platz erklärt werden: Bei niedrigem pO2 ist 
relativ viel Dy2+ vorhanden, welches auf dem Platz von Ba2+ keine Dotierwirkung hat. 
Gleichzeitig ist die Konzentration von Dy3+, welches auf dem A-Platz als Donator 
wirkt, relativ gering. Zusammen mit dem Dy3+ auf dem B-Platz sind die effektive 
Akzeptor-Dotierung des BaTiO3 und die Konzentration der Sauerstoffleerstellen 
somit relativ hoch. Da V V* *D f D n= , zeigen die Austauschexperimente deshalb einen 
relativ hohen Tracerdiffusionskoeffizienten. Geht man zu größeren pO2, verschiebt 
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sich das Gleichgewicht auf dem A-Platz zu mehr Dy3+, wodurch die effektive 
Akzeptor-Dotierung des Materials abnimmt. Dies führt zu geringeren 
Konzentrationen an Sauerstoffleerstellen, welche einen niedrigeren Wert der 
Tracerdiffusionskoeffizienten bewirken. 
Die Steigung ndry = -0,19 ± 0,03 könnte zudem noch durch einen zusätzlichen 
Effekt beeinflusst sein, der in Gleichung (0.65) nicht berücksichtigt ist: Auch der 
Diffusionskoeffizient der Sauerstoffleerstellen DV könnte pO2-abhängig sein, falls die 
Oxidationsstufe des Dysprosiums auf dem A-Platz (pO2-abhängiges Dy
2+/Dy3+-
Gleichgewicht) die Migration von Sauerstoffleerstellen beeinflusst. 
Ein sehr interessanter Aspekt ist, dass sich die Zusammenhänge aus 
Abbildung 54 auch in der Farbe der Proben nach Equilibrierung bei den 
verschiedenen pO2 und pH2O beobachten lassen (siehe Abbildung 55). 
 
 
Abbildung 55: Farbe der Proben nach nassem und trockenem Austausch bei verschiedenen pO2 und 
pH2O, ganz links eine Probe, wie von Samsung Elektro-Mechanics erhalten, als Referenz 
 
Abbildung 55 zeigt, dass die Proben nach den nassen Austauschexperimenten 
im Vergleich zur Referenzprobe, wie sie von Samsung Electro-Mechanics erhalten 
wurde, keine Veränderung der Farben zeigen. Im Gegensatz dazu verfärbten sich die 
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Proben bei den trockenen Austauschexperimenten teilweise ganz erheblich. Je höher 
der pO2, desto dunkler wurde die Farbe. Während Proben nach Austausch-
experimenten bei sehr niedrigen pO2 weiterhin eine hellbraune Farbe aufweisen, 
zeigen die Proben der höchsten Sauerstoffpartialdrücke eine dunkelbraune, fast 
schwarze Farbe. Sämtliche Farbänderungen traten bereits während der 
Equilibrierung der Proben auf und hängen somit unmittelbar mit dem pO2 
zusammen. 
Die Erklärung der Farbänderungen basiert auf der gleichen Grundlage wie die 
Zusammenhänge um Abbildung 54: Auch die Farbänderungen gehen auf 
Ionisationsreaktionen wie Gleichung (0.67) zurück. Für einige Übergangsmetalle wie 
z.B. Eisen und Mangan ist bekannt, dass bestimmte Ionen dieser Elemente in 
Perovskiten die Absorption von Licht im sichtbaren Bereich des Spektrums 
hervorrufen.221–223 Verschiebt sich nun ein Gleichgewicht wie Gleichung (0.67), so 
kann sich die Farbe des Materials ändern. Im Gegensatz zu den Erklärungen zu 
Abbildung 54 können schon sehr niedrige Konzentrationen entsprechender Ionen 
ausreichen, um die Farbe der Probe drastisch zu verändern.221 Somit lässt sich nicht 
genau feststellen, auf welchen Dotanden die Farbänderung genau zurückgeht. 
Aufgrund der Valenzänderungen kommen prinzipiell die Übergangsmetalle V, Cr 
und Mn in Frage. Es ist nicht bekannt, ob auch Ionen des Dysprosiums 
entsprechende Absorption hervorrufen können. 
Aus den Anpassungen der Hauptdiffusionsprofile bei verschiedenen pO2 und 
pH2O konnten auch die Oberflächenaustauschkoeffizienten ermittelt werden. Die 
bereits in Abbildung 50 gezeigten Werte sind in Abbildung 56 erneut dargestellt. 
Durch die Kenntnis der pO2-Abhängigkeit der Leerstellenkonzentration kann nun 
auch die Steigung mdry gemäß des empirischen Ausdrucks für die pO2-Abhängigkeit 
von k* von Akzeptor-dotierten Perovskiten von De Souza ausgewertet werden:181 
 O
*
O,dry V
2 2
ln ln1 1
ln O 4 2 ln O
k x
p( ) p
⋅⋅∂ ∂
= −
∂ ∂
 (0.69) 
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Setzt man ndry = -0,19 ± 0,03 für die pO2-Abhängigkeit der Leerstellenkonzentration in 
Gleichung (0.69) ein, so ergibt sich: 
 ( )
*
O,dry
2
ln 1 1 0 19 0 03 0 35 0 02
ln O 4 2
k , , , ,
p( )
∂
= − − ± = ±
∂
 (0.70) 
 
 
Abbildung 56: Isotopenaustauschkoeffizient k* in Abhängigkeit vom pO2 (trockener Austausch, rote 
Datenpunkte und rote x-Achse) und in Abhängigkeit vom pH2O (nasser Austausch, blaue 
Datenpunkte und blaue x-Achse). Die roten Kreise und blauen Quadrate stellen die experimentellen 
Datenpunkte dar, die rote und blaue Linie die Ergebnisse von Regressionsanalysen nach den 
Zusammenhängen in Gleichung (0.61) und (0.62). Die rote gestrichelte Linie zeigt die Extrapolation 
der Regressionsgeraden für den trockenen Austausch bis zum pO2 des nassen Austauschs. Falls nicht 
durch Fehlerbalken gekennzeichnet, liegen die Fitfehler von k* innerhalb der Punktgrößen der 
gefüllten Datenpunkte. 
 
Der in Gleichung (0.70) ermittelte Wert ist niedriger als der experimentelle Wert 
mdry = 0,47 ± 0,03 aus Abbildung 56. Dies kann verschiedene Ursachen haben. Erstens 
könnte der empirische Zusammenhang in Gleichung (0.69) nicht universell auf alle 
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Perovskite anwendbar sein. Zweitens wäre die Berechnung in Gleichung (0.70) bei 
einem pO2-abhängigen Wert für DV falsch, da in diesem Fall gilt: 
 OV
2 2
ln ln
ln O ln O
*x D
p p
⋅⋅∂ ∂
≠
∂ ∂
 (0.71) 
Drittens könnte die Abweichung an der inhomogenen Verteilung des Dysprosiums 
aufgrund der Core-Shell-Struktur liegen. Zum einen stellt der Wert ndry = -0,19 ± 0,03 
wahrscheinlich einen effektiven Wert aus Core (nahezu undotiert) und Shell (stark 
Dy-dotiert) dar. Könnte man ndry innerhalb der Shell messen, so würde 
möglicherweise eine betragsmäßig größere Steigung erhalten werden. Zum anderen 
könnte auch die Dysprosium-Konzentration und somit die Sauerstoffleerstellen-
Konzentration lokal an der Oberfläche der Probe deutlich erhöht sein. Dies würde 
dazu führen, dass die aus Abbildung 56 bestimmte Steigung mdry = 0,47 ± 0,03 einen 
größeren Wert aufweist, als dies für die durchschnittlichen Dotierkonzentrationen 
des Materials der Fall wäre. Diese beiden möglichen Effekte können die Diskrepanz 
zwischen dem Wert aus Gleichung (0.70) und der Steigung der Regressionsgeraden 
in Abbildung 56 erklären. 
Für die nassen Austauschexperimenten ergibt sich mit mwet = 0,41 ± 0,04 eine 
ähnliche Steigung wie bei den trockenen Austauschexperimenten. Dies ist insofern 
erstaunlich, als der Mechanismus des Tracereinbaus hier ein völlig anderer ist. Der in 
Gleichung 69 dargestellte empirische Ausdrucks für die pO2-Abhängigkeit von k* ist 
hierauf nicht anwendbar. Die Entwicklung eines ähnlichen Ansatzes auf Basis des 
chemischen Kinetikansatzes von Maier182 würde eine Kenntnis des genauen Einbau-
mechanismus voraussetzen. Dieser ist jedoch unbekannt und im Gegensatz zum 
trockenen Sauerstoffeinbau existiert eine noch größere Vielzahl möglicher Einbau-
mechanismen.224–228 
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4.2.6 Variation der Temperatur 
Wie in Abschnitt 3.4.4 dargestellt, wurden auch Austauschexperimente bei 
verschiedenen Temperaturen durchgeführt. Ein Ziel dieser Messreihe war die 
Bestimmung der Migrationsenthalpie der Sauerstoffleerstellen. Abbildung 57 zeigt 
ein Arrhenius-Diagramm der Tracerdiffusionskoeffizienten D* für den trockenen 
und nassen Austausch. 
 
 
Abbildung 57: Arrhenius-Diagramm der Tracerdiffusionskoeffizienten D* für den trockenen 
Austausch (pO2 = 200 mbar) und für den nassen Austausch (pH2O = 73 mbar, pO2=0,02 mbar). Die 
roten Kreise und blauen Quadrate stellen die experimentellen Datenpunkte dar, die rote und blaue 
Linie die Ergebnisse von Regressionsanalysen von Gleichung (4.19). Falls nicht durch Fehlerbalken 
gekennzeichnet, liegen die Fitfehler von D* innerhalb der Punktgrößen der gefüllten Datenpunkte. 
Der Unterschied in den Absolutwerten der Tracerdiffusionskoeffizienten D* 
für den trockenen und den nassen Austausch in Abbildung 57 kann mit den 
unterschiedlichen Sauerstoffpartialdrücken erklärt werden. Während bei den 
trockenen Austauschexperimenten jeweils ein Sauerstoffpartialdruck von 
pO2 = 200 mbar eingestellt wurde, wurden die nassen Austauschexperimente bei 
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pO2 = 0,02 mbar durchgeführt. Wie in Abbildung 54 gezeigt, erklärt dies den 
Unterschied in den Werten von D* von nahezu einer Größenordnung. 
In Abbildung 57 ist weiter auffällig, dass die Anpassungsfehler der einzelnen 
Datenpunkte mit abnehmender Temperatur größer werden. Dies gilt sowohl für den 
trockenen als auch für den nassen Austausch. Dieses Phänomen kann anhand eines 
typischen Diffusionsprofils bei einer relativ niedrigen Temperatur erläutert werden 
(siehe Abbildung 58). 
 
 
Abbildung 58: Darstellung des korrigierten Isotopenanteils gegen die Tiefenkoordinate für ein nasses 
Austauschexperimente bei T =973 K. Die offenen Quadrate entsprechen den experimentellen 
Datenpunkten, die blaue Linie der Anpassung von Gleichung (0.56). 
 
Abbildung 58 zeigt das Diffusionsprofil eines nassen Isotopenaustauschs bei 
einer Temperatur von T = 973 K. Im Vergleich mit einem Profil bei der höchsten 
Temperatur von T = 1223 K fällt auf, dass der Einfluss des zusätzlichen schnellen 
Diffusionsprofils auf das Hautprofil etwas größer ist. Aus diesem Grund steht zur 
Anpassung des Hauptprofils hier ein deutlich kleinerer Tiefenbereich zur 
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Verfügung, so dass sich größere Fitfehler ergeben als bei den höheren Temperaturen. 
Die Ursache für den etwas größeren Einfluss des zusätzlichen schnellen 
Diffusionsprofils bei niedrigen Temperaturen muss in unterschiedlichen 
Aktivierungsenergien der beiden Prozesse liegen. Die Aktivierungsenergie des 
schnellen Diffusionspfades muss niedriger sein als die des Hauptdiffusionsprofils. 
Nur so ist zu erklären, dass bei hohen Temperaturen ein verhältnismäßig größerer 
Teil des Hauptdiffusionsprofils zu beobachten ist, bevor das schnelle Diffusionsprofil 
abknickt. 
Zur Bestimmung der Aktivierungsenthalpie des Hauptdiffusionsprofils 
wurde die folgende Arrhenius-Gleichung jeweils an die Datenpunkte der trockenen 
bzw. nassen Austauschexperimente in Abbildung 58 angepasst: 
 ( )
*D
B
0 e
H
* k TD T D
∆
−
=  (0.72) 
Dabei ist D0 der präexponentielle Faktor und D*H∆  die Aktivierungsenthalpie der 
Diffusion, welche bei konstantem pO2 aus folgenden Beiträgen bestehen kann: 
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 (0.73) 
D*H∆  setzt sich aus der Migrationsenthalpie der Sauerstoffleerstellen mig,VH∆  und der 
Enthalpie der Erzeugung von Sauerstoffleerstellen gen,VH∆  zusammen (siehe auch 
Abschnitt 1.5.2). Da sich gezeigt hat, dass die Konzentration der 
Sauerstoffleerstellenabhängig vom pO2 ist, muss davon ausgegangen werden, dass 
diese auch eine Funktion der Temperatur ist (das Ionisationsgleichgewicht in 
Gleichung (0.68) sollte temperaturabhängig sein). Folglich handelt es sich bei den in 
Abbildung 57 bestimmten Aktivierungsenthalpien um die in Gleichung (0.73) 
dargestellte Summe von mig,VH∆  und gen,VH∆ . 
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Die Werte der in Abbildung 57 bestimmten Aktivierungsenthalpien sind mit 
( ), dry 2 31 0 07  eV*DH , ,∆ = ±  und ( ), wet 1 95 0 04  eV*DH , ,∆ = ±  auch viel zu groß, als 
dass es sich um die Migrationsenthalpien handeln könnten. Typischerweise wurden 
für die Migrationsenthalpien der Sauerstoffleerstellen in nominell undotiertem und 
Akzeptor-dotiertem BaTiO3 Werte im Bereich von 0,5 eV bis 1,3 eV berichtet (siehe 
Tabelle 15 in Abschnitt 4.3.7). Um zu prüfen, welchen Einfluss die relativ großen 
Ionenradien des Dysprosiums auf mig,VH∆  haben, wurden theoretische Berechnungen 
der Migrationsenergie der Sauerstoffleerstellen mit empirischen Paarpotentialen 
(EPP) durchgeführt. Diese Rechnungen wurden von De Souza mit Hilfe des 
Programmcodes GULP vorgenommen.229 Da in der Literatur keine geeigneten 
Paarpotentiale für Dy3+-O2- verfügbar waren, wurden die Berechnungen mit 
Paarpotentialen für Gd3+-O2- sowie Y3+-O2- durchgeführt.230,231 Während Dy3+ einen 
Ionenradius von 0,912 Å aufweist (KZ = 6), zeigt Gd3+ einen etwas größeren 
Ionenradius von 0,938 Å und Y3+ einen etwas kleineren Wert von 0,900 Å.23 Wie 
Abbildung 59 für den Fall des undotierten BaTiO3 zeigt, hat das zwischen zwei A-
Kationen und einem B-Kation aufgespannte Dreieck ΔAAB eine zentrale Bedeutung: 
Diese Dreiecksebene stellt den räumlich engsten Punkt bei der Migration einer 
Sauerstoffleerstelle dar. 
 
 
Abbildung 59: Schematische Darstellung der Elementarzelle von BaTiO3 
mit Hervorhebung des Dreiecks ΔAAB, entnommen aus 232 
O 
Ti 
Ba 
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Die Bestimmung der Migrationsenergie der empirischen Paarpotential-
rechnungen erfolgt, ähnlich wie in Abschnitt 1.5.2 für die Gibbsche freie 
Migrationsenergie dargestellt, aus der Differenz der Energie im Sattelpunkt und der 
Energie im Grundzustand. Die auf diesem Wege ermittelten Migrationsenergien sind 
in Tabelle 9 aufgelistet. 
 
Tabelle 9: Mittels empirischer Paarpotentiale berechnete Migrationsenergien einer Sauerstoffleerstelle 
in Bariumtitanat: Ergebnisse für Y (links) und Ergebnisse für Gd (rechts) 
ΔAAB ΔEmig / eV  ΔAAB ΔEmig / eV 
BaBaTi 1,16  BaBaTi 1,16 
BaYTi 0,46  BaGdTi 0,51 
YYTi 0,26  GdGdTi 0,27 
BaBaY 3,09  BaBaGd 3,27 
YBaY 1,65  GdBaGd 1,90 
YYY 1,03  GdGdGd 1,20 
 
Grundsätzlich sind vor allem die Trends der Werte in Tabelle 9 aussagekräftig, 
während die Absolutwerte von den realen Werten relativ stark abweichen könnten. 
Tabelle 9 zeigt, dass alle berechneten Migrationsenergien der Sauerstoffleerstelle 
ΔEmig stark abhängen vom Ionenradius des Dotanden. Für sämtliche Berechnungen 
des Gd-dotierten Falls werden größere Migrationsenergien erhalten als im Y-
dotierten Fall. Im Verhältnis zur Migrationsenergie im undotierten Fall (ΔBaBaTi), führt 
die Dotierung auf dem A-Platz zur Absenkung von ΔEmig, während die Dotierung 
auf dem B-Platz eine Erhöhung von ΔEmig bewirkt. Dieser Trend gilt sowohl für Y als 
auch für Gd. 
Ein besonders interessantes Ergebnis in Tabelle 9 ist, dass die einfache 
Substitution von Ti durch ein Kation der Seltenen Erden zu einer außergewöhnlichen 
Erhöhung der Migrationsenergie mit Werten über 3 eV führt. Auch bei doppelter 
Substitution auf A- und B-Platz werden Migrationsenergien erhalten, die deutlich 
oberhalb vom Wert des undotierten Falls liegen. Aufgrund der in Abschnitt 4.2.2 
beschriebenen Dotierkonzentrationen und der Verteilung des Dy auf A- und B-Platz 
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sollten die experimentell untersuchten Bariumtitanat-Proben zwischen den Fällen für 
ΔBaDyTi, ΔBaBaDy und ΔDyBaDy liegen. Ein Vergleich mit den experimentell bestimmten 
Werten ( ), dry 2 31 0 07  eV*DH , ,∆ = ±  und ( ), wet 1 95 0 04  eV*DH , ,∆ = ±  zeigt, dass dies 
sogar der Fall ist, obwohl die Absolutwerte der EPP-Rechnungen mit Vorsicht 
betrachtet werden müssen. 
Mit Hilfe der empirischen Paarpotentialrechnungen lässt sich folglich 
feststellen, dass die außergewöhnlich hohen experimentellen Aktivierungsenergien 
wahrscheinlich sowohl auf eine sehr hohe Migrationsenthalpie der 
Sauerstoffleerstellen mig,VH∆  als auch auf einen Beitrag der Enthalpie der Erzeugung 
von Sauerstoffleerstellen gen,VH∆  zurückgehen. Anhand der vorliegenden Daten 
lassen sich diese beiden Beiträge von Gleichung (0.73) allerdings nicht quantitativ 
separieren. 
Der Unterschied in den experimentell bestimmten Aktivierungsenthalpien 
von trockenem und nassem Austausch geht vermutlich, ähnlich wie Unterschiede in 
den Absolutwerten von D*, auf die verschiedenen Sauerstoffpartialdrücke zurück. In 
Folge des deutlich niedrigeren pO2 im nassem Isotopenaustausch könnte der Beitrag 
der temperaturabhängigen Erzeugung von Sauerstoffleerstellen gen,VH∆  größer sein 
als im trockenen Fall, da die Temperaturabhängigkeit des Ionisationsgleichgewichts 
aus Gleichung (0.68) auch eine Funktion des pO2 sein sollte. 
Es wurde bereits gezeigt, dass die Aktivierungsenthalpien des 
Tracerdiffusionskoeffizienten in diesem Material aufgrund der Dy-Dotierung 
außergewöhnlich hoch sind. Zur Einordnung der Absolutwerte der 
Diffusionskoeffizienten ist ein Vergleich mit Literaturwerten sinnvoll. Ein solcher 
Vergleich ist nur anhand der Diffusionskoeffizienten der Sauerstoffleerstellen DV 
möglich. Zur Berechnung von DV entsprechend Gleichung (0.29) muss jedoch die 
Konzentration der Sauerstoffleerstellen bekannt sein. Aufgrund der Verteilung von 
Dy auf A- und B-Platz sowie des Ionisationsgleichgewichtes zwischen Dy2+ und Dy3+ 
auf dem B-Platz ist die Konzentration der Sauerstoffleerstellen jedoch unklar. 
Deshalb werden in Abbildung 60 drei verschiedene Berechnungen von DV auf Basis 
128  4 Ergebnisse und Diskussion 
effektiver Akzeptor-Dotierungen von 2 mol%, 4 mol% und 5,55 mol% gezeigt und 
diese mit Literaturwerten verglichen. 
Die in Abbildung 60 gezeigten Literaturwerte wurden aus experimentell 
bestimmten ionischen Leitfähigkeiten berechnet. Dazu wurde die Nernst-Einstein-
Gleichung verwendet:  
 ion BV 2
V4
k TD
e c
σ
=  (0.74) 
 
 
Abbildung 60: Arrhenius-Diagramm zum Vergleich der Diffusionskoeffizienten 
der Sauerstoffleerstellen DV des trockenen Austauschs (pO2 = 200 mbar) 
und des nassen Austauschs (pH2O = 73 mbar, pO2=0,02 mbar) mit den Werten 
für Al-dotiertes BaTiO3-Einkristalle von Song und Yoo83 sowie für polykristallines, Al-dotiertes 
Bariumtitanat von Chan et al..70 Beide Datensätze aus der Literatur wurden mittels der Nernst-
Einstein-Gleichung (siehe Gleichung (0.74)) aus ionischen Leitfähigkeiten berechnet. 
 
Aus Abbildung 60 geht hervor, dass die Diffusion der Sauerstoffleerstellen in 
den in dieser Arbeit untersuchten Proben um zwei bis fünf Größenordnungen 
langsamer erscheint als in den Al-dotierten BaTiO3-Proben aus der Literatur. Dafür 
gibt es verschiedene Erklärungsmöglichkeiten. Zum einen handelt es sich bei den 
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bestimmten Diffusionskoeffizienten wahrscheinlich um effektive Werte für Core und 
Shell. Die durchschnittliche effektive Akzeptor-Dotierung sollte zwar im Bereich 
zwischen 2 mol% und maximal 5,55 mol% liegen (siehe Tabelle 7). Allerdings ist die 
Dotierung nicht gleichmäßig verteilt und lokal könnten Bereiche mit extrem großen 
Dotierkonzentrationen entstehen. Es wurde bereits erläutert, dass der große 
Ionenradius von Dy zu einer hohen Migrationsbarriere für die Sauerstoffleerstellen 
führt. Dies ist auch eine mögliche Erklärung für die niedrigen Absolutwerte der 
Diffusionskoeffizienten. 
Bereits in Abschnitt 4.2.4 wurde erwähnt, dass als Ursprung des zusätzlichen 
schnellen Profils Diffusionspfade entlang eines Netzwerkes von Shell-Regionen 
sowie entlang von Korngrenzen in Frage kommen. Da Abbildung 60 zeigt, dass die 
Dy-reiche Shell zu einer Verringerung der Absolutwerte der Diffusionskoeffizienten 
führt, erscheint es unwahrscheinlich, dass die erstgenannte Möglichkeit zutrifft. 
Folglich ist vielmehr davon auszugehen, dass der schnelle Diffusionspfad durch 
Diffusion entlang von Korngrenzen verursacht wird. 
Zur Feststellung der Klassifizierung nach Harrison ist eine Berechnung von 
exDt  erforderlich (siehe Kapitel 1.5.4). Abhängig von der Temperatur des 
Austauschs ergeben sich Werte im Bereich von exDt  ≈ 20 nm (bei 823 K) bis 
exDt  ≈ 1500 nm (bei 1223 K). Gemäß Gleichung (0.31) sind die Bedingungen für den 
Harrison Typ B somit nur beim trockenen Austauschexperiment bei 823 K erfüllt: 
 exδ 1 nm 20 nm 300 nmDt d= ≈ =   (0.75) 
Die Diffusionsprofile bei der höchsten Temperatur von T = 1223 K erfüllen die 
Bedingung von Harrison Typ A gemäß Gleichung (0.33): 
 ex 1500 nm 375 nm
0 8
dDt
,
≈ =  (0.76) 
Für alle anderen Diffusionsprofile lässt sich anhand der Gleichungen (0.31) und 
(0.33) ein Bereich zwischen Harrison Typ A und Typ B feststellen. Wie in 
Kapitel 1.5.4 erläutert, wäre für den Harrison Typ A ein einziges effektives 
Diffusionsprofil zu erwarten. Es überrascht, dass auch bei den höchsten 
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Temperaturen das Hauptdiffusionsprofil in ein zusätzliches schnelles Profil 
übergeht. Vermutlich hängt dies mit der durch die Core-Shell-Struktur verursachten 
inhomogenen Verteilung des Diffusionskoeffizienten im Volumen der Körner 
zusammen. Da nun drei Bereiche unterschiedlicher Diffusivität vorliegen, könnten 
die Harrison-Klassifizierungen hierauf nicht mehr anwendbar sein.  
Es wurde geprüft, ob für das Diffusionsprofil des trockenen Austauschs bei 
T = 823 K eine Auswertung des schnellen Profilteils gemäß Gleichung (0.32) erfolgen 
kann. Die in Gleichung (0.32) dargestellte Näherungslösung von Le Claire ist nur 
dann gültig, wenn für die beiden Parameter α und β bestimmte Bedingungen erfüllt 
sind:112,115 
 
ex
δ
α 0 01
2
,
Dt
= <  (0.77) 
 gb
ex
δ
β 10
2
D
D Dt
= >  (0.78) 
Da für den Parameter α  mit einem Wert von α = 0,03 die Bedingung aus Gleichung 
(0.77) nicht erfüllt ist, besitzt Gleichung (0.32) hier keine Gültigkeit. 
Stattdessen wird die Auswertemethode von Chung und Wuensch 
angewendet, die auf folgender Lösung basiert:117 
 r3 2 1 2gb ex 6 5
ln
δ 10
η
B*
/ / A
/
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 (0.79) 
Die Anpassungsparameter A und B wurden aus einer Tabelle von Chung und 
Wuensch bestimmt und sind abhängig von der Steigung 6 5rln η* /n /∂ ∂ .117 Gleichung 
(0.79) ist gültig im linearen Bereich 6 < η < 10  mit 
 
ex
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und im Bereich 51 β 10≤ ≤  für 
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Die Anpassung von Gleichung (0.79) ist in Abbildung 61 dargestellt. Es ist 
eine sehr gute Anpassung an die Datenpunkte des schnellen Diffusionsprofils 
möglich. Mit δ = 1 nm wurde ein Korngrenz-Tracerdiffusionskoeffizient von
( )* 17 2 1gb 3 6 0 3 10 m sD , , − −= ± ×  ermittelt. Dieser Wert liegt etwa drei Größenordnungen 
oberhalb des Diffusionskoeffizienten des Hauptprofils ( )* 20 2 13 4 1 5 10 m sD , , − −= ± × . 
Da die in Abbildung 61 gezeigte Anpassung eine optisch gute Fitqualität zeigt und 
die Differenz zwischen *D  und *gbD  mit drei Größenordnungen in einem 
realistischen Bereich liegt,64 ist es sehr wahrscheinlich, dass das zusätzliche schnelle 
Diffusionsprofil tatsächlich auf schnelle Diffusion entlang von Korngrenzen 
zurückgeht. 
 
 
Abbildung 61: Tracerdiffusionsprofil eines trockenen Austauschexperiments bei T = 823 K (rote 
Datenpunkte) und Bestimmung des Korngrenzdiffusionskoeffizienten mittels Anpassung von 
Gleichung (0.79). Das eingesetzte Diagramm zeigt eine Vergrößerung des Bereichs der Anpassung. 
 
132  4 Ergebnisse und Diskussion 
Neben den Tracerdiffusionskoeffizienten wurden durch die Anpassung der 
Hauptprofile an Gleichung (0.56) auch die Oberflächenaustauschkoeffizienten k* 
bestimmt. Die so erhaltenen Werte für k* sind für die trockenen und nassen Aus-
tauschexperimente in einem Arrhenius-Diagramm dargestellt (siehe Abbildung 62). 
Zur Bestimmung der Aktivierungsenthalpie der Oberflächenaustausch-
koeffizienten wurde die folgende Arrhenius-Gleichung jeweils an die Datenpunkte 
der trockenen bzw. nassen Austauschexperimente in Abbildung 62 angepasst: 
 ( )
s
B
0 e
∆
−
=
H
k T*k T k  (0.82) 
 
 
Abbildung 62: Arrhenius-Diagramm der Oberflächenaustauschkoeffizienten k* für den trockenen 
Austausch (pO2 = 200 mbar) und für den nassen Austausch (pH2O = 73 mbar, pO2=0,02 mbar). Die 
roten Kreise und blauen Quadrate stellen die experimentellen Datenpunkte dar, die rote und blaue 
Linie die Ergebnisse von Regressionsanalysen von Gleichung (0.82). Falls nicht durch Fehlerbalken 
gekennzeichnet, liegen die Fitfehler von k* innerhalb der Punktgrößen der gefüllten Datenpunkte. 
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Die so bestimmten Aktivierungsenthalpien betragen ∆Hs,wet =  (2,66 ± 0,13) eV 
und ∆Hs,dry =  (1,79 ± 0,18) eV. Es ist nicht überraschend, dass sich die Werte für den 
trockenen und den nassen Austausch voneinander unterscheiden, da unter-
schiedliche Einbaumechanismen zu Grunde liegen. Schließt man den Datenpunkt bei 
der niedrigsten Temperatur der trockenen Austauschexperimente von T = 823 K in 
Abbildung 62 von der Regresssion aus, so ergibt sich allerdings mit 
∆Hs,dry =  (2,55 ± 0,2) eV ein Wert, der innerhalb der Fehler identisch ist mit ∆Hs,wet. 
Wie bereits in Abschnitt 4.2.5 bei der pO2- und pH2O-Abhängigkeit von k* 
diskutiert, können auch hier die Werte für ∆Hs von den pO2- und T-abhängigen 
Gleichgewichten der Dy-Dotierung beeinflusst sein. Diese komplexe Situation macht 
einen Vergleich mit Literaturwerten schwierig. 
 
 
4.3 Isotopenaustausch an BaTiO3-Einkristallen 
4.3.1 Dotierung 
Wie in Kapitel 3.5.2 beschrieben, wurden die Verunreinigungen der nominell 
undotierten Einkristalle mittels LA-ICP-MS analysiert. Die so ermittelten effektiven 
Dotandenkonzentrationen sind in Tabelle 10 aufgelistet. 
Wie schon in Abschnitt 4.2.2 beschrieben, handelt es sich bei den ICP-MS-
Messungen um eine semi-quantitative Analyse. Dies bedeutet, dass die Ergebnisse in 
Tabelle 10 einen Fehler von ± 50 % aufweisen. Nichtsdestotrotz eignet sich diese 
Methode, um die wesentlichen Verunreinigungen zu identifizieren und deren 
ungefähre effektive Dotandenkonzentrationen zu bestimmen. Den höchsten Wert 
zeigt Zink mit cdop = 225 ppm. 
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Tabelle 10: Mittels LA-ICP-MS bestimmte Verunreinigungselemente mit wahrscheinlichen 
Oxidationsstufen als Dotand in Perovskiten sowie effektive Dotandenkonzentrationen cdop 
als Akzeptor-Dotierung TiAcc′  unter Berücksichtigung der hervorgehobenen Oxidationsstufe 
Element 
Wahrscheinliche 
Oxidationsstufen 
effektive Dotanden-
konzentration cdop / ppm † 
Al +3 < 123 * 
Mn +2, +3, +4 < 88 * 
Fe +2, +3, +4 < 167 * 
Cu +1, +2 47 ± 24 
Zn +2 225 ± 113 
Y +3 19 ± 10 
Eu +2, +3 13 ± 7 
Summe 304 ± 152 
† Der Fehler der Analysemethode beträgt ± 50 % 
* Konzentration unterhalb der Detektionsgrenze der Methode; diese Werte wurden bei der 
Berechnung der Summe nicht berücksichtigt 
 
Für einige mögliche Dotierstoffe (Al, Mn und Fe) liegen die Detektionsgrenzen 
relativ hoch. Da Al auch in der BaTiO3-Keramik für die MLCC-Produktion enthalten 
war, konnte mit Hilfe der Daten aus Tabelle 7 (siehe Abschnitt 4.2.2) sowie den 
normierten Sekundärionen-Intensitäten in beiden Proben abgeschätzt werden, wie 
groß die Al-Konzentration in den Einkristallen ungefähr sein sollte. Diese 
Abschätzung geschah in der Annahme, dass die Matrix der beiden BaTiO3-Proben 
identisch ist und somit der für die Keramik aus Kapitel 4.2 bestimmte RSF auch für 
die Einkristalle gültig ist. Als Ergebnis der Abschätzung kann für die Einkristalle 
eine Al-Konzentration unter 10 ppm festgestellt werden. Eine entsprechende Analyse 
für Mn war nicht möglich, da in den Tiefenprofilen der Einkristalle keine Mn-Signale 
oberhalb des Hintergrundrauschens zu finden waren. Deshalb wird angenommen, 
dass die Konzentrationen von Al und Mn so gering sind, dass diese beiden Elemente 
keine wichtige Rolle bei der Dotierung der Proben spielen. 
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In der Summe ergibt sich aus Tabelle 16 eine effektive Akzeptor-Dotierung 
von (304 ± 152) ppm. Dies entspricht einem Wert von 
Ti'Accc  = (4,7 ± 2,4) × 10
24 m-3. 
 
4.3.2 Mott-Schottky oder Gouy-Chapman 
In Abbildung 14 des Kapitels 1.4 wurden die beiden Raumladungszonentypen 
nach Mott-Schottly54,99 ( )dop 0c∇ =  und Gouy-Chapman54,100 ( )dopμ 0∇ =  vorgestellt. 
Zur korrekten Beschreibung experimenteller Diffusionsprofile durch 
Raumladungszonen ist es notwendig, den Raumladungszonentyp richtig zu 
identifizieren. Hier zeigen sich die großen Vorteile der parallelen Massendetektion 
einer ToF-SIMS-Maschine. Aus jeder einzelnen Messung konnten neben den 
Sauerstoffspezies zur Bestimmung des 18O-Isotopenanteils auch sämtliche 
Kationenintensitäten der Sekundärionen, z.B. von Zn, Ti und Ba, erfasst und 
analysiert werden. 
Zur Analyse des Verlaufs der Dotierkonzentration in der Raumladungszone 
wurden Sekundärionen-Intensitäten des Hauptdotierelements Zn untersucht und 
diese auf die Intensitäten des Matrixelements Ti normiert. Obwohl diese beiden 
Elemente jeweils fünf Isotope vorweisen (siehe Tabelle 11), ist eine solche Analyse 
nicht einfach. Wie im Folgenden dargestellt, erschweren zahlreiche Masseninter-
ferenzen die Analyse des Zink-Profils (siehe Tabelle 12). 
 
Tabelle 11: Zink- und Titan-Isotope sowie deren natürliche Häufigkeiten194,195 
Zn-Isotop nat. Häufigkeit anat  Ti-Isotop nat. Häufigkeit anat 
64Zn 48,63 %  46Ti 8,25 % 
66Zn 27,90 %  47Ti 7,44 % 
67Zn 4,10 %  48Ti 73,72 % 
68Zn 18,75 %  49Ti 5,41 % 
70Zn 0,62 %  50Ti 5,18 % 
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Tabelle 12: Mögliche Sekundärionen-Massen zur Quantifizierung der ZnO-- und TiO2
--Intensitäten. 
Zusätzlich auftretende (geringe) Intensitäten mit 17O und OH wurden der Übersichtlichkeit halber 
nicht aufgeführt. 
Masse / u Zn-Spezies Ti-Spezies 
78 - 46Ti16O2
- 
79 - 47Ti16O2
- 
80 64Zn16O- 46Ti18O16O-, 48Ti16O2
- 
81 - 47Ti18O16O-, 49Ti16O2
- 
82 64Zn18O-, 66Zn16O- 46Ti18O2
-, 48Ti18O16O-, 50Ti16O2
- 
83 67Zn16O- 47Ti18O2
-, 49Ti18O16O- 
84 66Zn18O-, 68Zn16O- 48Ti18O2
-, 50Ti18O16O- 
85 - 49Ti18O2
- 
86 68Zn18O-, 70Zn16O- 50Ti18O2
- 
 
So setzt sich, wie in Tabelle 12 aufgelistet, das Sekundärionen-Signal der 
Masse m = 80 u aus der Überlagerung der folgenden drei Spezies zusammen: 
 ( ) ( ) ( ) ( )64 16 48 16 46 18 162Masse 80 Zn O Ti O Ti O OI I I I− − −= + +  (0.83) 
Zur Unterscheidung dieser drei Signale wäre eine Massenauflösung von 8980 
notwendig. Die SIMS-Massenauflösung bei den durchgeführten Messungen betrug 
in diesem Massenbereich jedoch typischerweise nur ca. 7000 (nach Halbwertsbreiten-
methode). 
Das Hauptisotop von Zink ist 64Zn. Es hat somit das beste Signal-zu-Rausch-
Verhältnis. Alle anderen Zink-Isotope haben höhere Massen und sind in gleicher Art 
und Weise oder stärker von Masseninterferenzen betroffen (auch durch 17O und OH 
enthaltende Spezies). Möchte man ausschließlich die Sekundärionen-Intensität von 
64Zn16O- bestimmen, so müssen gemäß Gleichung (0.83) die Intensitäten von 48Ti16O2
- 
und 46Ti18O16O- bekannt sein. Die Intensität von 48Ti16O2
- kann mit Hilfe der folgenden 
Gleichung und den natürlichen Isotopenhäufigkeiten der Titan-Isotope anat berechnet 
werden: 
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 ( ) ( )( ) ( )
48
nat48 16 46 16
2 246
nat
Ti
Ti O Ti O
Ti
a
I I
a
− −= ⋅  (0.84) 
Die Berechnung der Intensität von 46Ti18O16O- erfolgt mittels des gemessenen 
18O-Isotopenanteils *rn : 
 ( ) ( )( )
2* 46 16
r 246 18 16
*
r
2 Ti O
Ti O O
1
n I
I
n
− =
−
 (0.85) 
Sowohl in Gleichung (0.84) als auch in Gleichung (0.85) wird die Intensität von 
46Ti16O2
- benötigt; diese ist frei von Masseninterferenzen messbar (siehe Tabelle 12). 
Somit ergibt sich aus den Gleichungen (0.83), (0.84) und (0.85) folgender Zusammen-
hang: 
 ( ) ( ) ( )( ) ( )
( )
( )
248 * 46 16
nat r 264 16 46 16
246 *
nat r
Ti 2 Ti O
Zn O Masse 80 Ti O
Ti 1
a n I
I I I
a n
− −= − −
−
 (0.86) 
Zur Analyse des Tiefenverlaufs der Zink-Konzentration wird eine zweistufige 
Normierung der 64Zn16O--Intensitäten vorgenommen. Im ersten Schritt erfolgt die 
Normierung auf die Intensität eines Matrix-Elements: 
 ( ) ( )( )
64 16Zn O
46 16Ti O
norm
I x
I xI x
−
−
=  (0.87) 
Die Intensität von 46Ti16O- ist ohne Masseninterferenz messbar. Im zweiten Schritt 
wird Inorm(x) auf den entsprechenden Wert im Bulk Inorm(∞) normiert, so dass die 
resultierende „normierte Zn-Intensität“ direkt das Verhältnis zwischen der Zink-
Konzentration an jeder Position der Raumladungszone und dem Wert im Volumen 
angibt: 
 ( )
( )
( )
( )
( )
( )
64 16Zn O
46 16Ti O
64 16Zn O
46 16Ti O
norm
norm
normierte Zn-Intensität =
I x
I x
I
I
I x
I
−
−
−
−
∞
∞
=
∞
 (0.88) 
Abbildung 63 zeigt ein normiertes Zink-Intensitätsprofil in den ersten 30 nm 
eines Einkristalls nach einem Isotopenaustauschexperiment. 
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Abbildung 63: Normiertes Zink-Intensitätsprofil in den ersten 30 nm eines Einkristalls nach einem 
Isotopenaustauschexperiment. Jeder Datenpunkt wurde entsprechend Gleichung (0.88) normiert. 
 
Das Zink-Profil in Abbildung 63 zeigt einen nahezu konstanten Verlauf. Nur 
auf den ersten drei nm ist die normierte Zink-Intensität etwas herabgesetzt. 
Allerdings ist dieser Effekt sehr schwach ausgeprägt und könnte auf den geringen 
Einfluss von organischen Verunreinigungen bei Masse m = 62 u durch 50TiC- 
zurückzuführen sein. Auch hier reicht die gegebene Massenauflösung zur 
Unterscheidung nicht aus und bei m = 60 u zeigt sich ein Signal, das wahrscheinlich 
auf 48TiC- zurückgeht. 
In jedem Fall kann eine Anreicherung der Dotierung in der Raumladungszone 
anhand von Abbildung 63 ausgeschlossen werden. Deshalb erfolgt die Analyse der 
Raumladungszonen nach dem Modell von Mott-Schottky. 
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4.3.3 Vergleich von theoretischen und experimentellen Profilen 
Die theoretische Beschreibung der Profile wurde in Kapitel 1.5.5 erläutert und 
umfasst den Oberflächeneinbau des Tracers, die Diffusion durch die Raumladungs-
zone sowie die Diffusion im Volumen. Nicht berücksichtigt in diesem Modell ist das 
Verhalten des Tracers im Grenzflächenkern. Aus diesem Grund wurden, 
entsprechend dem Verfahren von De Souza und Martin,92 von allen experimentellen 
Profilen die ersten Datenpunkte abgeschnitten. Die Unsicherheit in der Bestimmung 
der Breite des Grenzflächenkerns beeinflusst weder die Werte von s*k  und ( )*D ∞ , 
sondern führt ausschließlich zu einem Fehler in Φ0. Dieser ist mit ± 0,01 V jedoch 
relativ klein. Bei einzelnen Profilen ergeben sich durch Abweichungen zu den 
berechneten Profilen teilweise größere Fehler für Φ0, welche in Abschnitt 4.3.6 
entsprechend dargestellt sind. 
Die Berechnung der theoretischen Profile erfolgte zweischrittig durch Lösen 
der Gleichungen (0.37) und (0.40) aus Kapitel 1.5.5. Im Rahmen einer manuellen 
Anpassung wurden die entsprechenden Parameter so lange variiert, bis theoretische 
und experimentelle Profile optisch übereinstimmten. Ein typisches Sauerstofftracer-
diffusionsprofil nach einem Isotopenaustauschexperiment ist in Abbildung 64 
dargestellt. 
Abbildung 64 zeigt eine Darstellung des korrigierten Isotopenanteils *rn  gegen 
die Sputtertiefe x und einen Vergleich des experimentell bestimmten Profils mit dem 
angepassten theoretisch berechneten Profil. Das kleine eingesetzte Diagramm stellt 
eine Vergrößerung des zusätzlichen Profils auf den ersten 25 nm dar. Dieses wurde 
von der Raumladungszone verursacht, während das Hauptprofil auf die 
Tracerdiffusion durch das Volumen des Materials zurückzuführen ist. 
Zur theoretischen Berechnung der Profile musste auch die 
Dotierkonzentration cdop vorgegeben werden. Im Rahmen einer Vielzahl von Tests 
wurde diese auf einen Wert von cdop = 2,5 × 10
24 m-3 bestimmt, für den die 
Anpassungen die beste Übereinstimmung mit den experimentellen Profilen in der 
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Raumladungszone lieferten. Dieser Wert entspricht innerhalb des Fehlers dem Wert 
der LA-ICP-MS-Analyse von cdop = (4,7 ± 2,4) × 10
24 m-3 (siehe Abschnitt 4.3.1). 
 
 
Abbildung 64: Korrigierter Isotopenanteil *rn  gegen die Tiefenkoordinate x. Die experimentell 
bestimmten Datenpunkte sind als offene schwarze Kreise dargestellt, die numerisch berechneten 
Profile als rote Linie. Das eingesetzte kleine Diagramm zeigt die gleichen Daten in einer Vergrößerung 
der ersten 25 nm und mit linear skalierter y-Achse zur Verdeutlichung der Profilverlaufs in der 
Raumladungszone. Für die Simulation vorgegeben wurden die Parameter T = 1023 K, 
pO2 = 200 mbar, tex = 1929 s und cdop = 2,5 × 1024 m-3 (siehe Erläuterungen im Text). Als Ergebnis der 
Anpassung resultieren ( )*D ∞  = 4,6 × 10-15 m2s-1, s*k  = 1,9 × 10-11 ms-1 sowie Φ0 = 0,47 V. 
 
4.3.4 Analyse der Tracerdiffusionskoeffizienten 
In Abbildung 65 sind die ermittelten Tracerdiffusionskoeffizienten ( )*D ∞  in 
Abhängigkeit vom Sauerstoffpartialdruck pO2 und der Temperatur T dargestellt. 
Abbildung 65 (a) zeigt, dass die Tracerdiffusionskoeffizienten im Volumen des 
Materials unabhängig sind vom gewählten Sauerstoffpartialdruck pO2. Die 
Anpassung des Zusammenhangs 
 ( ) ( ) ( )** 2O D
mD p ∞∞ ∝  (0.89) 
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ergibt, dass der ermittelte Exponent ( )*Dm ∞ und dessen Fehler identisch sind. Es gilt: 
 ( )
( ) O
*
V
D
2 2
ln ln 0
ln O ln O
*
T T
D cm
p p∞
   ∂ ∞ ∂
= = ≈   ∂ ∂   

 (0.90) 
 
Abbildung 65: (a) Doppellogarithmische Darstellung der Tracerdiffusionskoeffizienten im Volumen 
des Materials in Abhängigkeit vom Sauerstoffpartialdruck bei T = 1073 K; 
(b) Arrhenius-Darstellung der Temperaturabhängigkeit der Diffusionskoeffizienten bei pO2 = 0,2 bar. 
Die schwarzen gefüllten Kreise stellen jeweils die experimentell bestimmten Datenpunkte dar, 
die roten Linien sind Anpassungen von Gleichung (0.89) bzw. Gleichung (4.38). 
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Gemäß der Ladungsneutralität 
O dopV2c c=  verdeutlicht dies, dass die 
Defektchemie der nominell undotierten Einkristalle von Akzeptor-Dotanden mit 
fester Oxidationsstufe bestimmt wird. Dieses Ergebnis ist in guter Übereinstimmung 
mit den Ergebnissen der LA-ICP-MS-Analyse (siehe Tabelle 10). 
In Abbildung 65 (b) ist ein Arrhenius-Diagramm dargestellt, welches die 
Temperaturabhängigkeit der Tracerdiffusionskoeffizienten im Bulk wiedergibt. Zur 
Bestimmung der Aktivierungsenthalpie wurde die folgende Arrhenius-Gleichung an 
die experimentellen Datenpunkte in Abbildung 65 (b) angepasst: 
 ( ) ( )
( )*D
B
0 e
H
* k TD D
∞
∆
−
∞ = ∞  (0.91) 
Die Aktivierungsenthalpie der Tracerdiffusion im Volumen setzt sich bei konstantem 
pO2 aus der Migrationsenthalpie der Sauerstoffleerstellen mig,VH∆  und der Enthalpie 
der Erzeugung von Sauerstoffleerstellen gen,VH∆  zusammen: 
 
( )
( )
( )
( ) ( )
B
V V
B B
mig,V gen,V
ln
1
ln ln
1 1
*
*D
DH
/ k T
D n
/ k T / k T
H H
∞
 ∂ ∞
∆ = − ∂ 
   ∂ ∂
= − −   ∂ ∂   
= ∆ + ∆
 (0.92) 
Anhand von Abbildung 65 (a) wurde gezeigt, dass Akzeptor-Dotanden mit 
fester Oxidationsstufe die Defektchemie des Materials bestimmen und somit die 
Ladungsneutralitätsgleichung 
O dopV2c c=  gilt. Folglich ist der Anteil der Sauerstoff-
leerstellen nV temperaturunabhängig und gen,V 0H∆ = . Somit entspricht die experi-
mentell bestimmte Aktivierungsenthalpie der Migrationsenthalpie der Sauerstoff-
leerstellen: ( ) ( )mig,V 0 68 0 06 eV*DH H , ,∞∆ = ∆ = ± . Ein ausführlicher Vergleich dieser 
Migrationsenthalpie mit Literaturdaten wird in Abschnitt 4.3.7 vorgenommen. 
 
 
4 Ergebnisse und Diskussion  143 
 
4.3.5 Analyse der Oberflächenaustauschkoeffizienten 
Abbildung 65 zeigt die ermittelten Oberflächenaustauschkoeffizienten s*k  in 
Abhängigkeit vom Sauerstoffpartialdruck pO2 und der Temperatur T. 
 
Abbildung 66: (a) Doppellogarithmische Darstellung der Oberflächenaustauschkoeffizienten in 
Abhängigkeit vom Sauerstoffpartialdruck bei T = 1073 K; (b) Arrhenius-Darstellung der 
Temperaturabhängigkeit der Oberflächenaustauschkoeffizienten bei pO2 = 0,2 bar. 
Die schwarzen gefüllten Kreise stellen jeweils die experimentell bestimmten Datenpunkte dar, die 
roten Linien sind Anpassungen von Gleichung (4.40) bzw. Gleichung (4.42). 
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In Abbildung 65 (a) ist die pO2-Abhängigkeit der Oberflächenaustausch-
koeffizienten s*k  dargestellt. Dabei werden die experimentellen Datenpunkte durch 
eine Anpassung des folgenden Zusammenhangs beschrieben: 
 *ks*s 2O
m
k p∝  (0.93) 
Aus der Anpassung resultiert ein Wert von *
sk 0 36 0 07m , ,= ± . Wie bereits in 
Kapitel 4.2.5 beschrieben, hängt der Exponent von Gleichung (0.93) grundsätzlich 
von der Kinetik des jeweiligen Oberflächenaustauschmechanismus ab. Für Akzeptor-
dotierte Perovskite mit großer Bandlücke existiert der folgende empirische 
Zusammenhang:181 
 O
*
V
2 2
ln ln1 1
ln O 4 2 ln O
k x
p( ) p
⋅⋅∂ ∂
= −
∂ ∂
 (0.94) 
Da die Konzentration der Sauerstoffleerstellen aufgrund der Dotierung mit 
Akzeptoren fester Valenz pO2-unabhängig ist (siehe Abbildung 65), sagt der 
empirische Zusammenhang aus Gleichung (0.94) den Wert *
sk 0 25m ,=  vorher. 
Allerdings liegt selbst die untere Fehlergrenze des experimentell ermittelten Wertes 
für *
skm  noch etwas oberhalb von einem Viertel. Anhand der vorliegenden Daten 
kann nicht geklärt werden, warum dies der Fall ist. Möglicherweise spielt die hohe 
Konzentration an Sauerstoffleerstellen im Grenzflächenkern hier eine Rolle. In der 
hier verwendeten Lösung zur Beschreibung der Diffusionsprofile ist der 
Grenzflächenkern nicht berücksichtigt. In jedem Fall unterscheidet sich die 
Konzentration der Sauerstoffleerstellen an der Oberfläche von der im Volumen. 
Abbildung 65 (b) zeigt die Temperaturabhängigkeit der Oberflächen-
austauschkoeffizienten in einer Arrhenius-Darstellung. Zur Bestimmung der 
Aktivierungsenthalpie wurde folgende Gleichung an die experimentellen 
Datenpunkte angepasst: 
 ( )
ks
B
s 0 e
*H
* k Tk T k
∆
−
=  (0.95) 
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Die so bestimmte Aktivierungsenthalpie liegt bei ( )
sk
2 15 0 13 eV*H , ,∆ = ± . In 
der Literatur lassen sich aktuell keine Werte für die Aktivierungsenthalpie des 
Oberflächenaustauschkoeffizienten für nominell undotiertes bzw. Akzeptor-dotiertes 
BaTiO3 finden. Ein direkter Vergleich mit anderen Datensätzen ist somit nicht 
möglich. Der Wert von (1,79 ± 0,18) eV für das Dy-dotierte BaTiO3 aus Kapitel 
erscheint zwar ähnlich, könnte aber von der komplexen Dotierung und 
Mikrostruktur beeinflusst sein und ist somit nicht direkt vergleichbar. Für Fe-
dotiertes SrTiO3 wurde eine etwas höhere Aktivierungsenthalpie von (2,7 ± 0,3) eV 
gefunden.233 Auch der kürzlich publizierte Wert für nominell undotierte SrTiO3-
Einkristalle liegt mit (3,01 ± 0,28) eV deutlich oberhalb der Werte dieser Arbeit.124 
 
 
4.3.6 Analyse des Raumladungszonenpotentials Φ0 
Abbildung 67 zeigt die ermittelten Raumladungszonenpotentiale Φ0 in 
Abhängigkeit vom Sauerstoffpartialdruck pO2 und der Temperatur T. 
Abbildung 67 (a) lässt eine leichte Abhängigkeit des Raumladungszonen-
potentials Φ0 vom Sauerstoffpartialdruck pO2 erkennen. Dieser Trend ist allerdings 
nur etwas stärker ausgeprägt als die individuellen Fehler der meisten Datenpunkte. 
Die Temperaturabhängigkeit von Φ0 in Abbildung 67 (b) zeigt einen relativ klaren 
Trend: Je höher die Temperatur, desto niedriger die ermittelten Raumladungszonen-
potentiale. 
Die experimentell bestimmten Datenpunkte in Abbildung 67 (a) und (b) 
können mit theoretisch berechneten Raumladungszonenpotentialen verglichen 
werden. Zur Berechnung wurde dabei ein iteratives Verfahren von De Souza 
angewendet.102 Dieses basiert auf verschiedenen Berechnungen der Ladung der 
Raumladungszone und der des Grenzflächenkerns. 
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Abbildung 67: Raumladungszonenpotential Φ0 (a) in Abhängigkeit vom Sauerstoffpartialdruck 
bei T = 1073 K und (b) in Abhängigkeit von der Temperatur bei pO2 = 0,2 bar 
 
Bei der ersten Möglichkeit der Ladungsberechnung wird das Gaußsche Gesetz 
auf die numerische Lösung von der Poisson-Gleichung, Gleichung (0.37) in Kapitel 
1.5.5, angewendet:234 
 Bc,1 0 r 0 r dop 0
0 def
ε ε 2 ε ε
x
k TQ e c
x z e
φ
=
 ∂
= − = Φ − ∂  
 (0.96) 
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Die zweite Berechnung basiert auf dem folgenden Zusammenhang für die Ladung 
des Grenzflächenkerns: 
 ( ) ( ) ( )
O Oc,2 c e c e bV c h c V b h b
2 2', ',, , , ,Q ew c c c c c c = + − − ∞ + ∞ − ∞      (0.97) 
Dabei ist die Konzentration der Defekte { }Odef V h e, , ′=    im Kern gegeben durch: 
 ( )
{ }( )
( )
{ }( )
def 0def
B
def 0def
B
def,c def,b
def,c
def,b def,b
e
e
g z e
k T
g z e
k T
N c
c
N c
∆ + Φ
−
∆ + Φ
−
∞
=
+ ∞
 (0.98) 
Bei cw  handelt es sich um die Breite des Grenzflächenkerns, wobei ein Wert von 
c 2 0 201nmw a / ,= = angenommen wird.92,102 def,cN  und def,bN  beschreiben die Zahl 
der möglichen Plätze des jeweiligen Defekts im Grenzflächenkern bzw. Bulk. 
Entsprechend den Arbeiten von Kim et al. und Yoon et al. wurden folgende 
temperaturunabhängige Werte gewählt:79,141 
 28 3e ,c e ,b TiTi 1 56 10 mN N ,× −′ ′  = = = ×   (0.99) 
 
O O
28 3
Oh ,c h ,b V ,c V ,b O 4 69 10 mN N N N ,
× − = = = = = ×      (0.100) 
 
Die T- und pO2-abhängigen Konzentrationen von Elektronen e ,bc ′  und Löchern 
h ,bc   im Bulk wurden mit Hilfe des Defektmodell von Yoo et al. für Al-dotierte 
BaTiO3-Einkristalle berechnet und sind in Tabelle 13 und Tabelle 14 aufgelistet.235 
Die Differenz in den Gibbschen Formationsenthalpien des jeweiligen Defektes 
zwischen Grenzflächenkern und Volumen wird beschrieben durch: 
 { } { } { }def def ,c def ,bg g g∆ = ∆ − ∆  (0.101) 
Das iterative Verfahren beginnt mit einem geratenen Wert für das Raum-
ladungszonenpotential Φ0. Dieser Wert wird anschließend so lange variiert, bis der 
Unterschied zwischen c,1Q  und c,2Q  im Rahmen der gewünschten Genauigkeit 
minimiert ist. 
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Tabelle 13: Auf Basis des Defektmodells von Yoo et al.235 für Al-dotierte 
BaTiO3-Einkristalle berechnete Elektronen- und Lochkonzentrationen im Volumen des Materials 
als Funktion des Sauerstoffpartialdrucks pO2 bei T = 1073 K 
pO2 / bar 
3
h ,b mc / −  3e ,b mc / −′  
0,009 2,43 × 1021 6,99 × 1020 
0,020 2,97 × 1021 5,72 × 1020 
0,090 4,32 × 1021 3,93 × 1020 
0,200 5,27 × 1021 3,22 × 1020 
0,900 7,68 × 1021 2,21 × 1020 
 
Tabelle 14: Auf Basis des Defektmodells von Yoo et al.235 für Al-dotierte 
BaTiO3-Einkristalle berechnete Elektronen- und Lochkonzentrationen im Volumen des Materials 
als Funktion der Temperatur T bei pO2 = 0,2 bar 
T / K  3h ,b mc / −  3e ,b mc / −′  
700 4,18 × 1021 1,23 × 1019 
750 4,72 × 1021 6,81 × 1019 
775 5,00 × 1021 1,51 × 1020 
800 5,27 × 1021 3,22 × 1020 
825 5,55 × 1021 6,64 × 1020 
850 5,84 × 1021 1,33 × 1021 
875 6,12 × 1021 2,57 × 1021 
900 6,40 × 1021 4,84 × 1021 
 
Ein einfacher Ansatz zur theoretische Beschreibung der Raumladungszonen 
berücksichtigt nur { }OV 0g∆ < , die thermodynamisch begünstigte Anreicherung von 
Sauerstoffleerstellen an der Oberfläche, und schließt weitere Triebkräfte durch den 
Einfluss von elektronischen Spezies bei der Ausbildung der Raumladungszone aus 
{ } { }h e( 0)g g ′∆ = ∆ = . Ist die Sauerstoffleerstellen-Konzentration unabhängig vom pO2, 
so ist in diesem Modell auch das Raumladungszonenpotential Φ0 pO2-unabhängig. 
Wie Abbildung 68 zeigt, hat { }OVg∆   nur Einfluss auf die Absolutwerte von Φ0, die 
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Steigungen von pO2- und T-Abhängigkeit bleiben konstant. Ein solches Verhalten 
wurde für Oberflächenraumladungszonen in SrTiO3-Einkristallen gefunden.92,102,124 
Die dabei beste Anpassung bei vergleichbaren thermodynamischen 
Rahmenbedingungen (T und pO2) wurde für { }OV 1 42 eVg ,∆ = − gefunden. Es ist 
bemerkenswert, dass dieser Wert fast genau dem Wert der bestmöglichen 
Anpassung für die hier untersuchten BaTiO3-Einkristalle entspricht (siehe Abbildung 
68). Auch ein mittels DFT berechneter Wert ist mit { }OV 1 50 eVg ,∆ = −  ähnlich.236 Auch 
wenn diese Werte sehr gut übereinstimmen, so zeigen sich in Abbildung 68 (a) und 
(b) jeweils Abweichungen zwischen experimentell bestimmten Datenpunkten und 
den berechneten Verläufen. Sowohl bei der pO2-Abhängigkeit als auch bei der 
Temperaturabhängigkeit von Φ0 weisen die experimentellen Daten jeweils eine 
stärkere Steigung auf als die mit diesem einfachen Ansatz berechneten Verläufe. 
Aus diesem Grund wird davon ausgegangen, dass für die untersuchten 
Proben möglicherweise eine zusätzliche Triebkraft bei der Ausbildung der 
Raumladungszone vorhanden ist. Dies könnten elektronische Spezies sein, die sich 
an der Oberfläche anreichern. Entsprechende Berechnungen unter zusätzlicher 
Berücksichtigung von Elektronenlöchern in Abbildung 69 zeigen, dass die pO2- und 
T-Abhängigkeit der experimentellen Datenpunkte mit diesem Ansatz noch besser 
beschrieben werden können. Welchen quantitativen Einfluss die Variation des 
Parameters { }hg∆   hat, wird in Abbildung 69 deutlich. So hat { }hg∆   einen immer 
größer werdenden Einfluss auf die Steigung der berechneten pO2- und T-
Abhängigkeit. Wie weitere Rechnungen gezeigt haben, muss dazu jedoch ein 
gewisser Schwellenwert von etwa { }h 1,0 eVg∆ = −  erreicht werden. Ist dies nicht der 
Fall ( { }h 1,0 eVg∆ ≥ − ), so ergeben sich identische Werte wie beim einfachsten Ansatz 
mit { }h 0g∆ = . Abbildung 68 zeigt zudem, dass gekrümmte Kurven erhalten werden. 
Dies ist eine Folge der pO2- und T-abhängigen Konzentrationsverläufe der Löcher 
(siehe Tabelle 13 und Tabelle 14). 
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Abbildung 68: Raumladungszonenpotential Φ0 (a) in Abhängigkeit vom Sauerstoffpartialdruck bei 
T = 1073 K und (b) in Abhängigkeit von der Temperatur bei pO2 = 0,2 bar.  
Die schwarzen gefüllten Kreise stellen jeweils die experimentell bestimmten Datenpunkte dar, die 
blauen Linien entsprechen berechneten Raumladungszonenpotentialen unter Variation von { }OVg∆   und 
mit { }h 1 50 eV,g ,∆ = − { }eg 0' ,∆ = c 2 0 201nmw a / , ,= =  O O
28 3
V ,c V ,b 4 69 10 mN N , ,−= = × 
 
28 3
,c ,b 4 69 10 mh hN N , −= = ×   
und 28 3e ,c e ,b 1 56 10 m' 'N N , .−= = ×  
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Abbildung 69: Raumladungszonenpotential Φ0 (a) in Abhängigkeit vom Sauerstoffpartialdruck bei 
T = 1073 K und (b) in Abhängigkeit von der Temperatur bei pO2 = 0,2 bar.  
Die schwarzen gefüllten Kreise stellen jeweils die experimentell bestimmten Datenpunkte dar, die 
blauen Linien entsprechen berechneten Raumladungszonenpotentialen unter Variation von { }hg∆   und 
mit { }OV 1 25 eV,g ,∆ = − { }eg 0' ,∆ = c 2 0 201nmw a / , ,= =  O O
28 3
V ,c V ,b 4 69 10 mN N , ,−= = × 
 
28 3
,c ,b 4 69 10 mh hN N , −= = ×   
und 28 3e ,c e ,b 1 56 10 m' 'N N , .−= = ×  
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Die beste Übereinstimmung mit den experimentell bestimmten Datenpunkten 
wird für { } ( )OV 1 25 0 05 eVg , ,∆ = − ± , { } ( )h 1 50 0 05 eVg , ,∆ = − ±  und { }e 0g ′∆ =  erhalten. 
Lediglich die Datenpunkte bei den höchsten beiden Temperaturen weichen hier 
etwas von den berechneten Verläufen ab. Diese Datenpunkte weisen allerdings auch 
grundsätzlich größere Fehlerbalken auf, da sich bei den Anpassungen der 
Tracerdiffusionsprofile mit dem gewählten Modell hier größere Abweichungen 
ergeben als bei den niedrigeren Temperaturen. Eine mögliche Ursache ist, dass bei 
diesen Temperaturen Kationenleerstellen zunehmend beweglich werden. 
 
4.3.7 Literaturvergleich für DV 
Wie bereits im Kapitel 1.5.3 erläutert, besteht zwischen dem Selbstdiffusions-
koeffizienten der Sauerstoffleerstellen DV und dem Tracerdiffusionskoeffizienten D
* 
folgender Zusammenhang:  
 V V* *D f D n=  (0.102) 
Da der Anteil der Sauerstoffleerstellen aufgrund der Akzeptor-Dotierung der 
Verunreinigungen festgelegt und bekannt ist, können mit Hilfe von Gleichung 
(0.102) die Selbstdiffusionskoeffizienten der Sauerstoffleerstellen DV der 
untersuchten Proben berechnet werden. 
Diese Werte werden in einem Arrhenius-Diagramm in Abbildung 70 mit 
Literaturwerten für BaTiO3 verglichen. Ein Großteil der Literaturwerte wurde mit 
Hilfe der Nernst-Einstein-Gleichung aus experimentell bestimmten ionischen 
Leitfähigkeiten berechnet:  
 
O
ion B
V 2
V4
k TD
e c
σ
=

 (0.103) 
Abbildung 70 zeigt, dass die Datenpunkte dieser Arbeit sehr gut mit den vier 
Datensätzen von Chan, Sharma und Smyth68,70 übereinstimmen. 
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Im Gegensatz dazu weichen sowohl die Daten von Müller und Härdtl66 als 
auch die Werte von Song und Yoo80,83 davon ab. In beiden Fällen wurde die Technik 
der Leitfähigkeitsrelaxation angewendet. Müller und Härdtl haben ihre Werte für DV 
allerdings aus den chemischen Diffusionskoeffizienten berechnet,66 während Song 
und Yoo dazu die ionischen Gleichgewichtsleitfähigkeiten benutzt haben.80,83 
Problematisch bei der Berechnung von DV aus chemischen Diffusionskoeffizienten ist 
der thermodynamische Faktor. Die beiden Datensätze Müller und Härdtl zeigen als 
einzige der neun Datensätze in Abbildung 70 eine betragsmäßig sehr große Steigung. 
Die von Müller und Härdtl daraus bestimmten Migrationsenthalpien der Sauerstoff-
leerstellen sind mit 2,7 eV und 2,8 eV extrem hoch (siehe auch Tabelle 15).66 Dies 
könnte darauf hindeuten, dass die von Müller und Härdtl hergeleiteten 
thermodynamischen Faktoren die Situation nicht korrekt beschreiben. 
 
 
Abbildung 70:Arrhenius-Diagramm mit dem Vergleich der Selbstdiffusionskoeffizienten der 
Sauerstoffleerstellen dieser Arbeit mit einigen Literaturwerten für BaTiO3 von Müller und Härdtl,66 
Song und Yoo80,83 sowie Chan, Sharma und Smyth68,70 (SC = Einkristall, PC = polykristalline Keramik) 
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Im Gegensatz dazu erscheinen die von Song und Yoo ermittelten 
Migrationsenthalpien plausibel (siehe Tabelle 15).80,83 Einerseits stimmen die beiden 
Datensätze von Song und Yoo gut miteinander überein, andererseits zeigen sie aber 
auch relativ große Abweichungen zu den Daten dieser Arbeit und denen von Chan, 
Sharma und Smyth.68,70 Dies hängt möglicherweise mit der Art und Weise 
zusammen, wie die Dotierkonzentration für diese Proben bestimmt wurde. Diese 
wurde für die 1,8 mol% Al-dotierten Einkristalle mittels Mikrosonden-Untersuchung 
(EPMA) gemessen. Dieser Wert und die entsprechende pO2-abhängige Position des 
Minimums der elektrischen Leitfähigkeiten wurden als Referenzpunkt für die 
Bestimmung der Dotierkonzentration der nominell undotierten Proben verwendet. 
Daraus resultiert ein Wert von 3500 ppm, welcher erstaunlich hoch ist für nominell 
undotiertes Material. So geben Song und Yoo eine Verunreinigung der 
Ausgangspulver von 6 ppm an.80 Aufgrund dieser Kopplung der beiden Datensätze 
in der Bestimmung der Dotierkonzentration würde ein Fehler bei den Einkristallen 
automatisch beide Datensätze beeinflussen. Möglicherweise ist DV bei einer 
Konzentration von 1,8 mol% Al abhängig vom Sauerstoffpartialdruck. Wären die 
Dotierkonzentrationen der beiden Datensätze von Song und Yoo jeweils um etwa 
eine Größenordnung niedriger, so würden sie sehr gut mit den Werten dieser Arbeit 
und den Daten von Chan, Sharma und Smyth übereinstimmen. 
Zusätzlich zu den Datensätzen aus Abbildung 70 sind in Abbildung 71 
weitere Werte für DV bei niedrigeren Temperaturen dargestellt. Diese gehen auf 
verschiedene Messungen der Beweglichkeit von Sauerstoffleerstellen uV im 
elektrischen Feld zurück und wurden mit Hilfe der folgenden Variante der Nernst-
Einstein-Gleichung berechnet: 
 V BV
V
u k TD
q
=  (0.104) 
Abbildung 71 zeigt, dass sich diese Datensätze relativ stark voneinander 
unterscheiden. Möglicherweise ist dies auf unterschiedliche Dotierungen 
zurückzuführen: Es handelt sich bei allen Proben um nominell undotiertes BaTiO3, 
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wobei leider in keiner der vier Untersuchungen die Zusammensetzung der 
Verunreinigungen bestimmt worden ist. Extrapoliert man die in dieser Arbeit 
bestimmten Daten zu niedrigen Temperaturen, so passen die Datensätze von 
Benguigui237 und Waser et al.151 am besten dazu. Auch die Aktivierungsenthalpie von 
Benguigui237 ist mit 0,56 eV recht nah am Wert dieser Arbeit (siehe auch Tabelle 15). 
 
 
Abbildung 71: Arrhenius-Diagramm mit dem Vergleich der Selbstdiffusionskoeffizienten der 
Sauerstoffleerstellen dieser Arbeit mit einigen Literaturwerten für BaTiO3 von Müller und Härdtl,66 
Song und Yoo80,83, Chan, Sharma und Smyth68,70, Yoo et al.,238 Benguigui,237 Waser et al.,151 El Kamel et 
al.239 und allgemeiner Ausdruck für Bariumtitanat aus Gleichung (4.53) (SC = Einkristall, 
PC = polykristalline Keramik) 
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Aus den Sauerstoffleerstellen-Diffusionskoeffizienten DV von Chan, Sharma 
und Smyth für cdop = 155 ppm (sechs Datenpunkte), dem Datenpunkt von Waser, den 
Daten von Benguigui (sechs Datenpunkte) und den Werten dieser Arbeit kann auf 
Basis folgender Arrhenius-Form ein allgemeiner Ausdruck für die Temperatur-
abhängigkeit der Sauerstoffleerstellen-Diffusion in Bariumtitanat berechnet werden: 
 ( ) migV 0
B
ln ln 
H
D T D
k T
∆
= −  (0.105) 
Im Temperaturbereich 466 ≤ T / K ≤ 1273 ergibt sich folgender Zusammenhang: 
 ( ) ( ) ( )2 1 1,17V 0,99
B
0,70 0,04 eV
ln m s 6,43D T /
k T
− +
−
±
= − −  (0.106) 
 
Tabelle 15: Vergleich der Migrationsenthalpien für Sauerstoffleerstellen in Bariumtitanat (SC = 
Einkristalle), PC = polykristalline Keramik). Die aufgeführten Dotierkonzentrationen cdop sind 
effektive Werte entsprechend einer Akzeptor-Dotierung mit TiAcc′ . 
Autor(en) Material ∆Hmig / eV Methode Quelle 
Kessel, De Souza, Martin PC,160 ppm, Zn 0,68 ± 0,06 *D , Isotopenaustausch, SIMS diese Arbeit 
Benguigui PC, nom. undotiert 0,56 Elektromigration der Leerstellen 
237 
Chan, Sharma, Smyth PC, 117 ppm, div. Dotanden 1,10  ionσ , Gleichgewichtsleitfähigkeit
 
68 
Chan, Sharma, Smyth PC, 155 ppm, Al 1,10  ionσ , Gleichgewichtsleitfähigkeit 70 
El Kamel et al. PC, Dünnschicht, nom. undot. 1,03 Elektromigration der Leerstellen 239 
Erhart, Albe theoretische Berechnung 0,89 DFT (VASP) 240 
Itoh et al. PC, < 40 ppm 1,6 b OD  durch “Traceroxidation”, SIMS 241 
Lewis, Catlow, Casselton theoretische Berechnung 0,77 Mott-Littleton (CASCADE) 242 
Müller und Härdtl PC, 320 ppm 2,8 a chemD , Leitfähigkeitsrelaxation 66 
Müller und Härdtl SC, 40 ppm 2,7 a chemD , Leitfähigkeitsrelaxation 66 
Shirasaki et al. PC powder 0,5 b OD  durch “Traceroxidation”, MS 243 
Song und Yoo SC, 1,8 mol%, Al 0,84 ± 0,02 ionσ , Gleichgewichtsleitfähigkeit 83 
Song und Yoo PC, ca. 3500ppm 1,28 ± 0,12 ionσ , Gleichgewichtsleitfähigkeit 80 
Warren et al. PC, 60 ppm, Fe 0,9 ± 0,2 Leerstellenbeweglichkeit, EPR 244 
Yoo et al. SC, nom. undotiert 1,00 ± 0,05 Elektromigration der Leerstellen 238 
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Tabelle 15 zeigt eine Reihe von Migrationsenthalpien der Sauerstoffleerstellen 
in BaTiO3 aus experimentellen Untersuchungen sowie theoretischen Berechnungen. 
Die Migrationsenthalpie des allgemeinen Ausdrucks in Gleichung (0.106), 
( )mig 0,70 0,04 eVH∆ = ± , stimmt neben den aus dieser Arbeit berechneten 
Datenpunkten und denen von Benguigui237 auch gut überein mit dem Wert der Mott-
Littleton-Rechnungen von Lewis et al.242 (0,77 eV). Auch der Wert von Song und Yoo 
für Al-dotierte Einkristalle83 ist mit ( )mig 0,84 0,02 eVH∆ = ±  nicht sehr viel größer. 
In Abbildung 72 ist ein Vergleich des allgemeinen Ausdrucks der Temperatur-
abhängigkeit von DV in Bariumtitanat mit anderen Perovskiten dargestellt. Dabei 
zeigt sich, dass sich die Werte der verschiedenen Perovskite bei gleicher Temperatur 
um maximal eine bis anderthalb Größenordnungen unterscheiden. Die größten Leer-
stellen-Diffusionskoeffizienten zeigen SrTiO3 und Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ, welche 
überraschenderweise sehr gut miteinander übereinstimmen.  
 
 
Abbildung 72: Arrhenius-Diagramm mit einem Vergleich der Selbstdiffusionskoeffizienten der 
Sauerstoffleerstellen DV von Bariumtitanat aus Gleichung (0.106) mit Literaturdaten für 
Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ (BSCF5582, Dünnschichten, D*),
245 SrFeO3 (Dünnschichten, D*),246, 
La0,9Sr0,1Ga0,8Mg0,2O3-δ (D*),
247 LaFeO3 (D*),109 LaAlO3 (σion),248 LaCoO3 (allg. Ausdruck aus D
δ and 
D*)249,250 und SrTiO3 (allg. Ausdruck auf Basis diverser Methoden)124 
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In Abbildung 73 sind die Migrationsenthalpien der Sauerstoffleerstellen ∆Hmig 
für verschiedene Perovskite als Funktion der Gitterkonstante a dargestellt. Ohne die 
Datenpunkte von SrFeO3 und BaTiO3 würde sich der Trend ergeben, dass die 
Migrationsenthalpie mit zunehmender Gitterkonstante abnimmt. Eine solche 
Abhängigkeit könnte rein geometrisch erklärt werden. Wie schon in Kapitel 4.2.6 am 
Beispiel von Dy-dotiertem Bariumtitanat erläutert, hat das zwischen zwei A-
Kationen und einem B-Kation aufgespannte Dreieck ΔAAB eine zentrale Bedeutung, 
da es die geometrisch engste Stelle des Migrationspfades darstellt. Man könnte 
davon ausgehen, dass bei größeren Gitterkonstanten auch der Migrationspfad durch 
das Dreieck ΔAAB geometrisch begünstig ist. Allerdings gibt es weitere Effekte, die 
hier von Bedeutung sein können: z.B. das Verhältnis der beiden Kationenradien und 
mögliche Verzerrungen der idealen Perovskitstruktur. 
 
 
Abbildung 73: Migrationsenthalpien der Sauerstoffleerstellen ∆Hmig für verschiedene Perovskite 
als Funktion der Gitterkonstante a: Daten von Bariumtitanat aus Gleichung (0.106), 
Literaturdaten für Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ (BSCF5582, Dünnschichten, D*),
245 SrFeO3 (Dünnschichten, 
D*),246, La0,9Sr0,1Ga0,8Mg0,2O3 -δ (D*),
247 LaFeO3 (D*),109 LaAlO3 (σion),248 LaCoO3 (allg. Ausdruck aus D
δ 
und D*)249,250 und SrTiO3 (allg. Ausdruck auf Basis diverser Methoden)124 
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Die relativ große Migrationsenthalpie für die SrFeO3-Dünnschichten könnte 
damit zusammenhängen, dass SrFeO3 bei Temperaturen unter T = 1173 K und 
speziell bei niedrigen pO2 die Brownmillerit-Struktur aufweisen kann.251,252 Der Wert 
des allgemeinen Ausdrucks für Bariumtitanat liegt relativ nah am Wert für 
Strontiumtitanat. Allerdings haben bereits die Werte in Tabelle 15 gezeigt, dass es 
hier zu großen Schwankungen kommt, abhängig von Art und Konzentration der 
Dotierung und teilweise auch der Messmethode. Insgesamt sind die Schwankungen 
in den Migrationsenthalpien der einzelnen Perovskite zu groß, als dass sich anhand 
von Abbildung 73 ein eindeutiger Trend bestimmen ließe. 
Bereits im Jahr 1982 haben Kilner und Brook die Analyse von 
Migrationsenthalpien in Abhängigkeit vom kritischen Radius rc durchgeführt.253 
Dabei handelt es sich, wie Abbildung 74 zeigt, um den Radius eines Kreises, der am 
Sattelpunkt des Migrationspfades im Dreieck ΔAAB vorliegt. Dieser kann rein 
geometrisch wie folgt berechnet werden:253 
 ( ) ( )( )
( )
1
2
1
2
A B A B3
c B4
A B
2
2 2
r r r rr a a r
r r a
− +
= − −
− +
 (0.107) 
 
 
Abbildung 74: Schematische Darstellung der Geometrie zur Berechnung des kritischen Radius rc 
für Perovskite, entnommen aus 253 
 
160  4 Ergebnisse und Diskussion 
Abbildung 75 zeigt die Migrationsenthalpien der Perovskite aus Abbildung 73 
als Funktion des kritischen Radius rc. Es ist ein ähnlicher Trend zu erkennen wie 
schon in Abbildung 73, da der kritische Radius aufgrund des Toleranzfaktors der 
Perovskit-Struktur ungefähr mit der Gitterkonstante der Elementarzelle korreliert. 
Mit zunehmendem kritischen Radius werden tendenziell etwas niedrigere 
Migrationsenthalpien gefunden. Dies verdeutlicht erneut, wie wichtig das Dreieck 
ΔAAB als geometrisch engster Punkt auf dem Migrationspfad der Sauerstoffleerstellen 
ist. Allerdings müssen auch die Daten in Abbildung 75 vorsichtig interpretiert 
werden, da auch andere Aspekte wie Art und Konzentration der Dotierung sowie 
die Messmethode Einfluss auf die experimentell bestimmten Migrationsenthalpien 
haben können. 
 
 
Abbildung 75: Migrationsenthalpien der Sauerstoffleerstellen ∆Hmig für verschiedene Perovskite 
als Funktion des kritischen Radius rc: Daten von Bariumtitanat aus Gleichung (0.106), 
Literaturdaten für Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ (BSCF5582, Dünnschichten, D*),
245 La0,9Sr0,1Ga0,8Mg0,2O3 -δ (D*),
247 
LaFeO3 (D*),109 LaAlO3 (σion),248 LaCoO3 (allg. Ausdruck aus D
δ and D*)249,250 und SrTiO3 (allg. 
Ausdruck auf Basis diverser Methoden)124 
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4.4 Interdiffusion von Kationen zwischen Bariumzirkonat 
und Strontiumtitanat 
4.4.1 Abscheidung der Dünnschichten mittels PLD 
Die Bariumzirkonat-Dünnschichten wurden, wie in Abschnitt 3.6.3 
beschrieben, mittels PLD abgeschieden. In einer Reihe von Vorabexperimenten 
wurde dabei neben der Untersuchung der Qualität der Schichten auch getestet, wie 
viele Laserpulse benötigt wurden, um Schichtdicken im gewünschten Bereich von 
100 nm bis 300 nm zu erreichen. Die Schichtdicken wurden dabei jeweils durch 
SIMS-Tiefenprofilierung bis zur Grenzschicht mit anschließender Kratertiefen-
vermessung durch Interferenzmikroskopie bestimmt. Leider kam es zwischen den 
einzelnen Tests immer wieder zu Umbauten an Laser und Optik der PLD, welche die 
Abscheidungsraten beeinflussten. 
Nachdem die Vorabexperimente sehr gute Schichtqualitäten gezeigt hatten, 
wurde in einem letzten Test die Abscheidungsrate unter der gerade gegebenen PLD-
Konfiguraton ermittelt. Anschließend wurden die für die eigentliche Messreihe 
vorbereiteten equilibrierten Proben unter identischen Bedingungen mit 
Bariumzirkonat beschichtet. Details zu den Vorabtests und Abscheidungen sind in 
der Forschungsarbeit von Ute Lederer zu finden.254 
 
4.4.2 Kristallisation der Dünnschichten 
Abbildung 76 zeigt ein Röntgendiffraktogramm einer ca. 200 nm dicken 
Bariumzirkonat-Dünnschicht auf einem Strontiumtitanat-Einkristall als Substrat. Die 
Abscheidung der Dünnschichten wurde bei Raumtemperatur vorgenommen. Zudem 
sind in Abbildung 76 keine klaren Beugungsreflexe zu sehen, wie sie für kristalline 
Substanzen zu erwarten wären. Deshalb kann im Rahmen der Genauigkeit der 
Röntgendiffraktometrie (Detektionslimit ca. 3 % bis 5 %) davon ausgegangen 
werden, dass die abgeschiedenen Bariumzirkonat-Dünnschichten amorph sind. 
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Abbildung 76: Röntgendiffraktogramm einer ca. 200 nm dicken Dünnschicht aus Bariumzirkonat 
auf einem Strontiumtitanat-Einkristall nach der PLD-Abscheidung 
 
Zur Analyse der Diffusionprofile und -koeffizienten sowie der Migrations-
enthalpien soll davon ausgegangen werden, dass die Diffusion auf Sprüngen der 
Ionen zwischen definierten Gitterpositionen basiert (siehe Kapitel 1.5). Dies ist nur in 
einer kristallinen Struktur gegeben und nicht bei amorphen Substanzen. Dabei ist es 
von Bedeutung, dass bereits zu Beginn der eigentlichen Auslagerung zur Diffusion 
eine kristalline Struktur vorliegt. Andernfalls könnten beide Prozesse (Kristallisation 
und Diffusion) gleichzeitig ablaufen und die Auswertung der Diffusionsprofile 
möglicherweise von der Kristallisation beeinflusst sein. 
Zur Kristallisation der amorphen Bariumzirkonat-Filme wurden die Proben 
für vier Stunden auf 973 K erhitzt und von einer Probe anschließend erneut ein 
Röntgendiffraktogramm aufgenommen (siehe Abbildung 77). Die Temperatur 
T = 973 K wurde ausgewählt, da sie aufgrund der Erfahrungen des Arbeitskreises mit 
anderen Materialien ausreichend sein sollte, um zur Kristallisation der 
Dünnschichten zu führen. Des Weiteren liegt diese Temperatur noch weit unterhalb 
des Temperaturbereichs der geplanten Auslagerungen, so dass noch keine nennens-
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werte Interdiffusion zwischen Bariumzirkonat und Strontiumtitanat stattfinden 
sollte, welche die späteren Kationendiffusionsprofile beeinflussen könnte. 
 
 
Abbildung 77: Röntgendiffraktogramm einer ca. 200 nm dicken Dünnschicht aus Bariumzirkonat 
auf einem Strontiumtitanat-Einkristall nach der Kristallisation bei T = 973 K 
sowie Indizierung anhand der Reflexpositionen aus der Literatur255 (rote Linien) 
 
Im Gegensatz zum gemessenen Diffraktogramm vor der Kristallisation 
(Abbildung 76) zeigt Abbildung 77 ein klares Beugungsmuster. Aufgrund der 
geringen Dicke des BaZrO3-Films von etwa 200 nm liegt ein relativ schlechtes Signal-
zu-Rausch-Verhältnis vor. Dennoch sind einige Reflexe eindeutig zu erkennen, und 
deren Positionen stimmen mit denen eines Standards für kristallines BaZrO3 aus der 
Literatur255 überein. Die Methode lässt aufgrund des Hintergrund-Rauschens keine 
endgültige Unterscheidung zwischen einem teilweise oder vollständig kristallisierten 
Film zu. Trotzdem wird aufgrund des enormen Unterschieds der beiden 
Diffraktogramme im Weiteren davon ausgegangen, dass es zur nahezu vollständigen 
Kristallisation der Filme gekommen ist. 
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Ein weiteres Kriterium zur Beurteilung der Probenqualität vor den 
Diffusionsexperimenten ist die Oberflächenrauigkeit. Mittels Interferenzmikroskopie 
wurden die Oberflächenrauigkeiten der amorphen Bariumzirkonat-Filme sowie der 
kristallisierten Dünnschichten bestimmt (siehe Abbildung 78 und Abbildung 79). 
 
 
 
Abbildung 78: Oberflächenbeschaffenheit eines amorphen Bariumzirkonat-Films 
im Oberflächenbild (links) und Histogramm (rechts) 
 
Während die SrTiO3-Einkristalle eine Rauigkeit von ± 2 nm aufweisen, zeigen 
die amorphen Bariumzirkonat-Filme eine deutlich schlechtere Rauigkeit von ± 6 nm. 
In einigen Regionen sind zudem vereinzelte Pinholes sowie weitere topographische 
Inhomogenitäten zu erkennen (siehe auch Asymmetrie des Histogramms in 
Abbildung 78). Eine solche Oberflächenbeschaffenheit wäre nicht ideal für die 
geplanten Diffusionsexperimente. Erfreulicherweise führt die Kristallisation der 
Filme dazu, dass sich sowohl die Oberflächenrauigkeit als auch die Topographie 
verbessern. Der gemessene Rauigkeitswert von ± 2,5 nm liegt nur noch minimal über 
dem Wert der SrTiO3-Substrate. 
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Abbildung 79: Oberflächenbeschaffenheit eines kristallisierten Bariumzirkonat-Films 
im Oberflächenbild (links) und Histogramm (rechts) 
 
Die Oberfläche der kristallisierten Filme zeigt jedoch weiterhin vereinzelte 
Pinholes. Allerdings sind die meisten Pinholes auch unter optischer Vergrößerung 
gut zu erkennen und deren Abstände relativ groß, so dass in den meisten Fällen die 
geplanten SIMS-Analysen in homogenen Bereichen zwischen den Pinholes erfolgen 
können. Selbst wenn dies einmal nicht möglich sein sollte oder sich ein Pinhole erst 
in den SIMS-Bildern zeigen sollte, lassen sich entsprechende Regionen mit Hilfe der 
Sekundärionenbilder erkennen und von der weiteren Analyse ausschließen (wie dies 
vergleichbar bei den Ni-Elektroden der MLCCs in Abschnitt 4.1.3 geschehen ist). 
Es wurden die drei in Abschnitt 3.6.5 beschriebenen SIMS-Messmodi getestet: 
Wie in Abbildung 80 beispielhaft gezeigt, scheint bei der Analyse negativer 
Sekundärionen das Verhältnis von Ba zu Zr in der Dünnschicht nicht konstant zu 
sein. Dieser Effekt ist unabhängig von der Wahl des zur Normierung verwendeten 
Sekundärions. Auch an der Grenzfläche kam es zu Messartefakten, vermutlich 
aufgrund eines SIMS-Matrix-Effektes. 
 
166  4 Ergebnisse und Diskussion 
 
Abbildung 80: Normierte Sekundärionen-Intensitäten bei Messung negativer Sekundärionen 
mit Ga+-Ionenstrahl als Analysestrahl und Cs+-Ionenstrahl als Sputterquelle 
für eine Probe mit kristallisierter Bariumzirkonat-Dünnschicht 
 
 
Auch die Analyse der matrixunabhängigen MCs+-Spezies stellte sich als nicht 
geeignet heraus, da vor allem für Zr nur extrem geringe Sekundärionen-Intensitäten 
mit einem sehr schlechten Verhältnis von Signal zu Rauschen erhalten wurden (siehe 
Abbildung 81). 
Details zu den beiden ungeeigneten Messmodi finden sich in der 
Forschungsarbeit von Ute Lederer.254 Von den drei getesteten SIMS-Messmodi stellte 
sich die Analyse positiver Sekundärionen unter Verwendung der Ga+-Analysequelle 
und der O2
+-Sputterquelle als optimal heraus. Alle im Folgenden präsentierten SIMS-
Profile wurden in diesem Messmodus erhalten. 
Noch vor den geplanten Auslagerungen wurden SIMS-Tiefenprofilierungen 
an den kristallisierten Filmen vorgenommen, typische Tiefenprofile sind in 
Abbildung 82 und Abbildung 83 gezeigt. 
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Abbildung 81: Sekundärionen-Intensitäten einer MCs+-Analyse für eine Probe mit kristallisierter 
Bariumzirkonat-Dünnschicht. Nach der Grenzschicht weisen fast alle Datenpunkte für ZrCs+ einen 
Wert von null auf, weshalb diese Datenpunkte aufgrund der logarithmischen Skalierung der 
Intensitätsachse nicht im Diagramm erscheinen. 
 
 
Abbildung 82: Normierte Sekundärionen-Intensitäten von Zr und Ba gegen die Tiefe x 
in einer kristallisierten Probe (rote und blaue Datenpunkte) 
sowie Anpassung von Gleichung (4.56) für t = 0 an die experimentellen Daten 
zur Ermittlung der Schichtdicke h und des Mischungsparameters σ (schwarze Linien) 
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Abbildung 83: Normierte Sekundärionen-Intensitäten von Ti und Sr gegen die Tiefe x 
in einer kristallisierten Probe (rote und blaue Datenpunkte) 
sowie Anpassung von Gleichung (4.56) für t = 0 an die experimentellen Daten 
zur Ermittlung der Schichtdicke h und des Mischungsparameters σ (schwarze Linien) 
 
Die Abbildung 82 zeigt den Verlauf normierter Sekundärionen-Intensitäten 
von Ba und Zr mit der Tiefenkoordinate, Abbildung 83 die normierten Intensitäten 
für Ti und Sr. Die Normierung der Sekundärionen-Intensitäten erfolgte dabei 
entsprechend 
 
( )
( )
+
max +
MO O
normierte Intensität = 
MO O
I /
,
I /
+
+  (0.108) 
wobei M das jeweilige Metall (Ba, Zr, Sr, Ti) darstellt. Eine Normierung der 
Sekundärionen-Intensitäten auf die Intensitäten eines konstituierenden Ions ist 
notwendig, da dadurch ggf. auftretende Fluktuationen von Maschinenparametern 
herausgekürzt werden. Zur besseren Vergleichbarkeit der Profile von Ba und Zr 
sowie Sr und Ti wurden die Mittelwerte der normierten Intensitäten in der 
Bariumzirkonat-Schicht bzw. im SrTiO3-Substrat jeweils auf einen Wert von eins 
normiert. 
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Auch wenn sowohl BaZrO3 als auch SrTiO3 in der Perovskit-Struktur 
kristallisieren, muss zunächst davon ausgegangen werden, dass die Sputterraten bei 
der SIMS-Tiefenprofilierung in den beiden Materialien unterschiedlich sein könnten. 
Deshalb wurden zur Bestimmung der korrekten Tiefenkoordinate jeweils zwei SIMS-
Tiefenprofile aufgenommen: Zum einen wurde ein Tiefenprofil bis zur Grenzschicht 
der beiden Materialien aufgenommen und im Anschluss die Kratertiefe mittels 
Interferenzmikroskopie bestimmt. Daraus ergab sich die Sputterrate im 
Bariumzirkonat-Film. Mit identischen SIMS-Einstellungen wurde zum anderen ein 
weiteres SIMS-Tiefenprofil an einer anderen Stelle der Probe gemessen. Dieses 
wurde erst weit im SrTiO3 gestoppt und erneut die Kratertiefe bestimmt. Für den 
ersten Teil des Profils (bis zur Grenzschicht) erfolgte die Umrechnung der 
Sputterzeiten in die Tiefenkoordinate mit Hilfe der Sputterrate aus der ersten SIMS-
Messung. Anschließend kann auch die Sputterrate für den zweiten Profilteil (im 
SrTiO3) berechnet werden und dadurch schließlich, wie in Abbildung 82 und 
Abbildung 83 bereits geschehen, die Tiefenkoordinate für den gesamten Verlauf des 
Profils korrekt angegeben werden. 
 
 
Abbildung 84: Abhängigkeit zwischen Kratertiefe und Sputterzeit 
aufgrund unterschiedlicher Sputterraten in den beiden Materialien 
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Typische Sputterraten unter den gewählten SIMS-Messparametern (siehe 
Abschnitt 3.6.5) betrugen 0,32 nm/Sputtersekunde in der Bariumzirkonat-
Dünnschicht und 0,35 nm/Sputtersekunde im SrTiO3-Einkristall. Diese Werte sind in 
Abbildung 84 grafisch dargestellt. Diese Absolutwerte variierten jedoch von Messtag 
zu Messtag, da sie auch von den jeweils erzielten Primärionenströmen der 
Sputterquelle abhängig sind. Davon weitestgehend unabhängig ist jedoch der 
relative Unterschied von etwa (10 ± 1) %. Die absoluten Werte der Sputterrate pro 
Primärion sollten allerdings grundsätzlich unabhängig vom erzielten Primärionen-
strom sein. 
In Abbildung 82 und Abbildung 83 sind jeweils sehr homogene Verläufe für 
die normierten Sekundärionen-Intensitäten von Ba und Zr in der Dünnschicht sowie 
Sr und Ti im Substrat zu erkennen. Zudem sind jeweils Anpassungen von Gleichung 
(4.56) an die experimentellen Datenpunkte dargestellt. Dabei handelt es sich um die 
sogenannte „Thick-film solution“,220 
 ( )
2 2
erf erf
4 4 4 4
x h x - hI x K ,
Dt Dtσ σ
    +
= −    
+ +    
 (0.109) 
eine Lösung der Diffusionsgleichung für den Fall der folgenden Randbedingungen: 
Zum Zeitpunkt t = 0 weist die Konzentration der diffundierenden Spezies im Film 
der Schichtdicke h einen konstanten Wert c (t = 0; 0 ≤ x ≤ h) = c0 auf und beträgt im 
Substrat c (t = 0; x > h) = 0. 
In Gleichung (0.109) ist I(x) die relative Intensität an der Position x, K eine 
Konstante als Maß für absolute Höhe der relativen Intensitäten (proportional zur 
Konzentration der diffundierenden Spezies), h die Schichtdicke, D der 
Diffusionskoeffizient, t die Diffusionszeit und σ ein Mischungsparameter. Dieser 
Mischungsparameter setzt sich zusammen aus den Oberflächenrauigkeiten von Film 
und Substrat sowie dem Einfluss der SIMS-Messung. Beim letztgenannten Punkt 
spielt vor allem die durch die Primärionenstrahlen hervorgerufene Durchmischung 
der oberflächennahen Schichten während der SIMS-Tiefenprofilierung eine Rolle. 
Dieser Prozess wird als „Ion Beam Mixing“ bezeichnet. Außerdem muss bei jeder 
4 Ergebnisse und Diskussion  171 
 
SIMS-Messung sichergestellt werden, dass der Kraterboden bei der Tiefen-
profilierung parallel zur Probenoberfläche verläuft. Würde man anhand der 
Sekundärionenbilder feststellen, dass bei der Tiefenprofilierung die Grenzfläche 
schräg erreicht wird, so würde der Mischungsparameter σ auch diesen Effekt 
beeinhalten. 
Mit Hilfe der in Abbildung 82 und Abbildung 83 gezeigten Anpassungen 
wurden die Schichtdicke h sowie der Mischungsparameter σ bestimmt. Für die 
Schichtdicke ergab sich ein Mittelwert der vier einzelnen Profile von 
h = (190,0 ± 0,4) nm. Der Mischungsparameter beträgt im Mittelwert der vier 
einzelnen Profile σ = (2,8 ± 0,9) nm. Dieser Wert entspricht im Rahmen des Fehlers 
der mittels Interferenzmikroskopie bestimmten Oberflächenrauigkeit des 
kristallisierten Films. Somit kann davon ausgegangen werden, dass durch die SIMS-
Messung keine weitere Ungenauigkeit in der Bestimmung der Grenzfläche 
hinzugekommen ist. Dies zeigt, dass die Energien der SIMS-Primärionenquellen 
vorsichtig genug gewählt wurden und die gewählten SIMS-Einstellungen deshalb 
auch zu einer präzisen Ermittlung der Diffusionsprofile geeignet sein sollten. 
 
4.4.3 Diffusionsexperimente 
Es wurden Diffusionsexperimente bei fünf verschiedenen Temperaturen 
zwischen 1323 K und 1523 K gemäß Tabelle 6 in Abschnitt 3.6.4 durchgeführt und 
die resultierenden Diffusionsprofile mittels SIMS gemessen. Abbildung 85 zeigt 
typische Diffusionsprofile für Zr und Ba am Beispiel von T = 1473 K. Schon auf den 
ersten Blick erkennt man, dass die Profile für Zr und Ba sehr ähnlich aussehen. Dies 
wird quantitativ bestätigt durch die Anpassung von Gleichung (0.109) an die 
experimentellen Daten. Zur Anpassung wurden die anhand der nur kristallisierten 
Probe ermittelten Werte für den Mischungsparameter σ konstant gehalten. Die 
Diffusionskoeffizienten betragen DZr = (4,6 ± 0,3) × 10
-22 m2s-1 sowie 
DBa = (5,0 ± 0,3) × 10
-22 m2s-1 und sind innerhalb des Fehlers der Anpassung identisch. 
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Abbildung 85: Normierte Sekundärionen-Intensitäten von Zr und Ba nach einer Auslagerung 
bei T = 1473 K für t = 770460 s ≈ 9 d (rote und blaue Datenpunkte) 
sowie Anpassung von Gleichung (0.109) an die experimentellen Daten 
zur Ermittlung der Diffusionskoeffizienten von Zr und Ba (schwarze Linien) 
 
Auf den ersten 30 nm bis 40 nm nimmt die normierte Ba-Intensität zur 
Oberfläche hin relativ stark ab. Eine mögliche Erklärung für diesen Effekt liefern die 
Profile von Sr und Ti, die im weiteren Verlauf dieses Abschnitts diskutiert werden.  
Anhand der logarithmischen Skalierung der normierten Intensitäten in 
Abbildung 85 erkennt man, dass die Anpassung von Gleichung (0.109) für große 
Tiefen von den experimentellen Daten abweicht. Im Vergleich zum Profil einer nur 
kristallisierten Probe (siehe Abbildung 82) ist der Hintergrund-Wert für Zr leicht 
erhöht und man erkennt trotz eines gewissen Rauschens ein zweites Profil, das linear 
erscheint. Man kann davon ausgehen, dass sich die Konzentration von Sauerstoff in 
dieser Region des Einkristalls während der Auslagerung nicht verändert hat (die 
Intensität von O+ dient zur Normierung), da ansonsten auch das Ba-Profil diesen 
Effekt zeigen müsste. Zudem zeigen auch andere Normierungsvarianten und die 
Analyse anderer Zr-Isotope diesen Effekt, so dass SIMS-Artefakte wie 
Masseninterferenzen ausgeschlossen werden können. Folglich könnte der erhöhte 
Hintergrund möglicherweise auf einen schnellen Diffusionspfad hindeuten. Da es 
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sich um einen SrTiO3-Einkristall handelt, kann man schnelle Diffusion entlang von 
Korngrenzen ausschließen. 
Eine andere Möglichkeit ist ein schneller Diffusionspfad entlang von 
Versetzungen. Nach Le Claire und Rabinovitch kann man Diffusionsprofile entlang 
isolierter Versetzungen senkrecht zur Oberfläche mit folgender Gleichung 
beschreiben:256–258 
 ( ) ( )ges bulk e-zxc x c x A= +  (0.110) 
Dabei ist die Summe zweier Terme von Bedeutung: Ein Term beschreibt die 
Diffusion im Volumen und der zweiter Term die (schnelle) Diffusion entlang der 
Versetzungen (und aus den Versetzungen ins Volumen). Die beiden Parameter A 
und z sind wie folgt definiert: 
 ( )0 920 16 bulk expπ ,,A da D t=  (0.111) 
 
1
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1Dz a
D
−
  = −    
 (0.112) 
Dabei ist d die Versetzungsdichte, a der Durchmesser der Versetzungen und 
Ddis der Diffusionskoeffizient entlang der Versetzungen. Die Exponenten 0,16 und 
0,92 in Gleichung (0.111) wurden von Le Claire und Rabinovitch empirisch ermittelt. 
Prinzipiell können mit den Gleichungen (0.110), (0.111) und (0.112) Anpassungen an 
experimentelle Profile zur Bestimmung von d, a und Ddis vorgenommen werden. Im 
vorliegenden Fall ist dies jedoch aus verschiedenen Gründen nicht möglich: Zum 
einen können mit Durchschreiten der Grenzfläche Matrixeffekte auftreten, wodurch 
die normierten Intensitäten nicht mehr im gesamten Bereich proportional zu den 
Konzentrationen wären. Zum anderen liegt das Hintergrundrauschen sehr nah am 
schnellen Diffusionsprofil (siehe dazu auch Abbildung 82). Im Vergleich der 
verschiedenen Messungen auf den einzelnen Proben zeigen sich teilweise relativ 
große Unterschiede in den Absolutwerten der normierten Intensitäten im schnellen 
Diffusionsprofil, wobei die Steigung sehr ähnlich bleibt. Aus diesen Gründen wird 
174  4 Ergebnisse und Diskussion 
im Folgenden mit Hilfe der Gleichungen (0.110), (0.111) und (0.112) abgeschätzt, ob 
mit realistischen Parameterbereichen für d, a und Ddis eine Beschreibung der 
experimentellen Profile möglich ist und es sich somit beim schnellen Diffusionsprofil 
wirklich um schnelle Diffusion entlang von Versetzungen handeln kann. 
Die Versetzungsdichte d gibt die Zahl der auf einer bestimmten Fläche als 
Diffusionswege zur Verfügung stehenden Versetzungen an. Deshalb bestimmt d den 
Absolutwert der Konzentration bzw. normierten Intensität, an dem der schnelle 
Diffusionspfad des Bulkdiffusionsprofils abknickt. Für nominell undotierte SrTiO3-
Einkristalle, die ebenfalls nach dem Verneuil-Verfahren hergestellt wurden, findet 
sich nach einer Temperaturbehandlung bei 1173 K in der Literatur eine 
Versetzungsdichte von d = 6 × 107 cm-2.259 Umgerechnet auf die Analysefläche einer 
einzelnen SIMS-Messung von (60 × 60) µm ergibt dies 2160 Versetzungen. 
Schwankungen in dieser statistisch relativ geringen Zahl an Versetzungen können 
möglicherweise die oben beschriebenen Unterschiede in den Absolutwerten der 
normierten Intensitäten im schnellen Diffusionsprofil verschiedener Stellen auf den 
Proben erklären. 
Für den Durchmesser der Versetzungen kann ein Wert von a = 1 nm ange-
nommen werden und der Diffusionskoeffizient entlang von Versetzungen Ddis liegt 
typischerweise einige Größenordnungen über dem Bulkdiffusionskoeffizienten.64 Ddis 
bestimmt die Steigung des Profils für die Diffusion entlang der Versetzungen. 
Abbildung 86 zeigt die experimentell bestimmten Profile für Zr und Ba aus 
Abbildung 85 zusammen mit drei verschiedenen Berechnungen auf Basis der 
Gleichungen (0.110), (0.111) und (0.112) für verschiedene Versetzungsdichten. Dazu 
musste die Tiefenkoordinate um die Schichtdicke h korrigiert werden (xkorr = x - h). 
Anhand von Abbildung 86 ist zu erkennen, dass die experimentellen Profile 
mit Versetzungsdichten im Bereich von 2 × 107 ≤  d / cm-2 ≤ 2 × 109 beschrieben werden 
können. Abbildung 87 stellt ein ähnliches Diagramm dar, allerdings mit drei 
verschiedenen Berechnungen mit verschiedenen Werten für Ddis. 
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Abbildung 86: Normierte Sekundärionen-Intensitäten von Zr und Ba nach einer Auslagerung 
bei T = 1473 K für t = 770460 s ≈ 9 d (rote und blaue Datenpunkte) sowie nach Le Claire und 
Rabinovitch berechnete Diffusionsprofile unter Berücksichtigung schneller Diffusion entlang von 
Versetzungen für verschiedene Versetzungsdichten d und mit Ddis = 1 × 10-15 m2s-1 und a = 1 nm 
 
 
Abbildung 87: Normierte Sekundärionen-Intensitäten von Zr und Ba nach einer Auslagerung 
bei T = 1473 K für t = 770460 s ≈ 9 d (rote und blaue Datenpunkte) sowie nach Le Claire und 
Rabinovitch berechnete Diffusionsprofile unter Berücksichtigung schneller Diffusion entlang von 
Versetzungen für verschiedene Werte für Ddis und mit d = 1 × 109 cm-2 und a = 1 nm 
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Wie Abbildung 87 zeigt, lassen sich die Steigungen der experimentellen 
Profile mit Diffusionskoeffizienten im Bereich von 1 × 10-16 ≤  Ddis / m
2s-1 ≤ 1 × 10-15 
beschreiben. Diese Werte liegen etwa 6-7 Größenordnungen oberhalb der Bulk-
diffusionskoeffizienten. Dieses Verhältnis von Ddis zu Dbulk ist relativ groß, aber nicht 
unrealistisch.64 Zudem könnte Ddis auch durch Raumladungszonen senkrecht zu den 
Versetzungen beeinflusst worden sein. Geht man von einer schwachen Dotierung 
durch Akzeptorverunreinigungen aus (ähnliche Proben124 zeigten cdop = 7 × 10
17 cm-3), 
so können Raumladungszonen einen großen Einfluss auf die Diffusion haben. Bei 
einem positiven Raumladungszonenpotential sind Sauerstoffleerstellen verarmt und 
Kationenleerstellen angereichert. Dadurch ergibt sich ein größerer effektiver 
Versetzungsdurchmesser a und ein kleinerer Wert für Ddis. 
Diese Abschätzung nach Le Claire und Rabinovitch hat gezeigt, dass 
realistische Parameter für die Diffusion entlang von Versetzungen erhalten werden 
und somit das schnelle Diffusionsprofil wahrscheinlich auf diesen Pfad entlang von 
Versetzungen zurückzuführen ist. Dabei sollten die Hauptprofile der 
Volumendiffusion (wie in Abbildung 86 und Abbildung 87 zu erkennen) nicht vom 
schnellen Diffusionspfad beeinflusst werden. 
Analog zur Probe bei T = 1473 K wurden auch die Diffusionsprofile bei den 
anderen vier Temperaturen ausgewertet, dabei wurden für jede Probe jeweils zwei 
SIMS-Tiefenprofile betrachtet. Die resultierenden Diffusionskoeffizienten für Zr und 
Ba sind in einem Arrhenius-Diagramm in Abbildung 88 gezeigt. 
Anhand von Abbildung 88 zeigt sich für alle Temperaturen ein einheitliches 
Ergebnis: Die Diffusionskoeffizienten von Zr und Ba sind jeweils im Rahmen der 
Anpassungsfehler identisch. Dieses überraschende Ergebnis wird in einer anderen 
Darstellungsform in Abbildung 89 noch einmal verdeutlicht. Dabei ist das Verhältnis 
der Diffusionskoeffizienten von Ba und Zr (nun in linearer Skalierung) gegen die 
inverse Temperatur aufgetragen. Auch hier ist gut zu erkennen, dass sich für DBa/DZr 
innerhalb der Fehlerbalken für alle Temperaturen ein Wert von 1 ergibt, auch wenn 
fast alle Datenpunkte leicht über DBa/DZr = 1 liegen. 
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Abbildung 88: Arrhenius-Diagramm der Temperaturabhängigkeit der Diffusionskoeffizienten 
von Zr und Ba (farbige Datenpunkte) sowie Regressionsgeraden zur Bestimmung 
der Migrationsenthalpien (farbige Linien) 
 
Abbildung 89: Verhältnis der Diffusionskoeffizienten von Ba und Zr 
in Abhängigkeit der inversen Temperatur 
 
Im Arrhenius-Diagramm in Abbildung 88 sind neben den Diffusions-
koeffizienten für Ba und Zr auch die Regressionsgeraden zur Bestimmung der 
Migrationsenthalpien der beiden Kationen gemäß Gleichung (0.26) eingezeichnet. Es 
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zeigt sich, dass neben DBa und DZr auch die Migrationsenthalpien der beiden 
Kationen identisch sind. Die resultierenden Werte sind ∆HBa = ∆HZr = (2,8 ± 0,3) eV 
sind zudem erstaunlich niedrig. Eine Interpretation dieser Ergebnisse sowie ein 
Vergleich mit Literaturwerten wird in Abschnitt 4.4.4 vorgenommen. 
Bisher wurden nur die Diffusionsprofile von Ba und Zr analysiert. Allerdings 
handelt es sich bei den durchgeführten Experimenten um Interdiffusion, d.h., auch 
die Diffusion der Kationen von Sr und Ti aus dem Einkristall in die Bariumzirkonat-
Schicht muss betrachtet werden. Abbildung 90 zeigt die Diffusionsprofile von Ti und 
Sr nach der Auslagerung bei T = 1473 K. 
 
 
Abbildung 90: Normierte Sekundärionen-Intensitäten von Ti und Sr nach einer Auslagerung 
bei T = 1473 K für t = 770460 s ≈ 9 d (rote und blaue Datenpunkte) 
sowie Anpassung von Gleichung (0.109) an die experimentellen Daten zur Ermittlung der 
Diffusionskoeffizienten von Ti und Sr (schwarze Linien) 
 
Anhand von Abbildung 90 lässt sich leicht ersehen, dass mit Gleichung (0.109) 
nur ein kurzer Teil der Profile von Ti und Sr erklärt werden kann. Die normierten 
Intensitäten von Ti und vor allem von Sr sind in der gesamten Dünnschicht nach der 
Auslagerung sehr hoch. Es scheint, als wäre es an der Probenoberfläche zur 
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Reflektion der beiden Kationen gekommen, wodurch (abgesehen von einem 
weiteren, später diskutierten Effekt auf den ersten 30-40 nm) ein relativ konstantes 
Intensitätsprofil innerhalb der Schicht resultierte. Diese hohen Intensitäten an Sr und 
Ti lassen sich wie folgt erklären: Zum einen könnten die Korngrenzen als 
zusätzlicher schneller Diffusionpfad gedient haben. Die mittels REM gemessene 
Verteilung der Korngrößen liegt im Bereich von etwa (300 ± 200) nm (siehe 
Abbildung 91) und damit in der Größenordnung der Schichtdicke. Eine Analyse zur 
Feststellung der Klassifizierung nach Harrison ergibt gemäß Gleichung (0.31): 
 δ 1 nm 19 nm 300 nmDt d= = =   (0.113) 
Sofern die schnelle Diffusion auf Diffusion entlang von Korngrenzen zurückzu-
führen ist, liegt folglich Harrison Typ B mit Reflektion an der Probenoberfläche vor. 
Zum anderen könnte aber auch eine sehr hohe Kationenleerstellen-
Konzentration in der PLD-Schicht die Ursache für die schnelle Diffusion gewesen 
sein. So ist bekannt, dass mittels PLD abgeschiedene Perovskit-Filme relativ hohe 
Konzentrationen an Kationenleerstellen aufweisen können.260,261 Interessanterweise 
zeigen die Profile in Abbildung 90 die Intensitätsplateaus ungefähr bis zu einer Tiefe, 
die der Schichtdicke entspricht. Dennoch ist es auf Basis der vorliegenden Daten 
nicht möglich, eine eindeutige Erklärung für die schnelle Diffusion von Ti und Sr zu 
finden. 
In Abbildung 90 fällt zudem auf, dass die Sr- und Ti-Intensitäten zur 
Oberfläche hin auf den ersten 30-40 nm nicht konstant sind. Während die Ti-
Intensität zur Oberfläche hin absinkt, kommt es zu einer Erhöhung der Sr-Intensität. 
Es ist sehr unwahrscheinlich, dass dieser Effekt ein durch „Non steady state 
sputtering“ hervorgerufenes SIMS-Artefakt ist, da ein solcher Effekt normalerweise 
nur bei den allerersten SIMS-Zyklen und nicht über hunderte Zyklen bis in die 
dargestellten Tiefen auftritt. Es ist wahrscheinlich, dass ein Zusammenhang besteht 
zum Abfall der Ba-Intensität in Abbildung 85, da sich dies im gleichen Tiefenbereich 
ereignet. Eine mögliche Erklärung ist die Ausbildung einer strontiumreichen 
Zweitphase an der Oberfläche. Für SrTiO3-Einkristalle ist bekannt, dass sich bei 
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Temperaturen über 1273 K in sauerstoffreichen Atmosphären auf der Oberfläche 
SrO-Inseln und andere Sr-reiche Phasen ausbilden können.262–264 Allerdings konnten 
weder in den SIMS-Bildern noch in den REM-Aufnahmen (siehe Abbildung 91) 
inhomogene Bereiche mit möglichen Zweitphasen nachgewiesen werden. 
 
 
Abbildung 91: REM-Aufnahme der Oberfläche eines PLD-Films nach der Auslagerung bei T = 1523 K 
 
Die Anpassung von Gleichung (0.109) an die Hauptprofile in Abbildung 90 
liefert bei T = 1473 K Diffusionskoeffizienten von DTi = (1,3 ± 0,1) × 10
-21 m2s-1 sowie 
DSr = (3,6 ± 0,7) × 10
-21 m2s-1. Diese beiden Diffusionskoeffizienten sind innerhalb des 
Fitfehlers nicht identisch und liegen eine halbe bis ganze Größenordnung oberhalb 
der Werte für Zr und Ba. Allerdings ist zu vermuten, dass die zusätzliche schnelle 
Diffusion das Hauptprofil beeinflusst haben könnte. Aus diesem Grunde werden im 
Folgenden auch die Sr- und Ti-Profile bei anderen Temperaturen diskutiert. 
Abbildung 92 zeigt die entsprechenden Profile bei der niedrigsten 
Auslagerungstemperatur von T = 1323 K. Es ist klar zu erkennen, dass es analog zu 
den Profilen bei T = 1473 K ebenfalls zu einer Anreicherung von Sr und Ti in der 
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Schicht mit Ausbildung von Intensitätsplateaus gekommen ist. Jedoch ist dieser 
Effekt hier wesentlich schwächer ausgeprägt und die mittleren normierten 
Intensitäten von Ti und Sr in der Dünnschicht sind deutlich niedriger. Wie auch bei 
den höheren Temperaturen kommt es an der Oberfläche der Probe zu einer 
Anreicherung von Sr , während die normierten Ti-Intensitäten im Bereich der ersten 
Nanometer geringer sind als im Mittelwert der Bariumzirkonat-Schicht. 
 
 
Abbildung 92: Normierte Sekundärionen-Intensitäten von Ti und Sr nach einer Auslagerung 
bei T = 1323 K für t = 2592000 s = 30 d (rote und blaue Datenpunkte) 
sowie Anpassung von Gleichung (0.109) an die experimentellen Daten zur Ermittlung der 
Diffusionskoeffizienten von Ti und Sr (schwarze Linien) 
 
Anhand von Abbildung 92 ist außerdem ersichtlich, dass die Diffusions-
koeffizienten für Ti und Sr bei T = 1323 K im Rahmen des Fitfehlers identisch sind, so 
wie es bereits für DBa und DZr der Fall war. Die durch Anpassung von Gleichung 
(0.109) ermittelten Werte betragen DTi = (7,4 ± 0,9) × 10
-23 m2s-1 sowie 
DSr = (8,3 ± 0,9) × 10
-23 m2s-1. Die Ergebnisse bei T = 1323 K und T = 1473 K erscheinen 
somit zunächst widersprüchlich. Deshalb wird im Folgenden eine genaue Analyse 
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der Diffusionskoeffizienten von Ti und Sr bei allen untersuchten Temperaturen 
anhand des Arrhenius-Diagramms in Abbildung 93 durchgeführt. 
Abbildung 93 zeigt, dass sich nur die bei einer Temperatur von 1473 K 
ermittelten Werte für DTi und DSr signifikant voneinander unterscheiden. Bei den vier 
anderen Temperaturen stimmen die Mittelwerte von DTi und DSr jeweils im Rahmen 
der Fehler miteinander überein. Selbst die unter Berücksichtigung aller untersuchten 
Temperaturen ermittelten Migrationsenthalpien sind im Rahmen des Anpassungs-
fehlers identisch. Sie weisen mit ∆HSr = (3,4 ± 0,3) eV und ∆HTi = (2,9 ± 0,2) eV sehr 
ähnliche Werte auf wie die für Ba und Zr bestimmten Migrationsenthalpien. 
 
Abbildung 93: Arrhenius-Diagramm der Temperaturabhängigkeit der Diffusionskoeffizienten 
von Ti und Sr (farbige Datenpunkte) sowie Regressionsgeraden zur Bestimmung 
der Migrationsenthalpien (farbige Linien) 
 
Ein Vergleich der beiden Arrhenius-Diagramme aus Abbildung 88 und 
Abbildung 93 hilft ggf. auch bei der Fragestellung, wie stark die über die 
Hauptprofile ermittelten Diffusionskoeffizienten für Ti und Sr von der zusätzlichen, 
schnellen Diffusion der beiden Kationen beeinflusst wurden. Zu diesem Zweck ist in 
Abbildung 94 ein kombiniertes Arrhenius-Diagramm für die Diffusionskoeffizienten 
aller vier Kationen dargestellt. 
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Mit Hilfe von Abbildung 94 kann folgender Trend beobachtet werden: Je 
höher die Temperatur, desto größer erscheint tendenziell die Abweichung der 
Diffusionskoeffizienten von Ti und Sr zu denen von Zr und Ba. Dies könnte damit 
zusammenhängen, dass mit höherer Temperatur tendenziell auch die 
Intensitätsplateaus von Ti und Sr in der Dünnschicht größere Werte annehmen. Und 
mit höheren Intensitätsplateaus würde dann wiederum die Anpassung des 
Hauptprofils zu hohe Diffusionskoeffizienten ergeben. 
 
 
Abbildung 94: Arrhenius-Diagramm der Temperaturabhängigkeit der Diffusionskoeffizienten 
von Ti, Sr, Zr und Ba (farbige Datenpunkte) sowie Regressionsgeraden zur Bestimmung 
der Migrationsenthalpien (farbige Linien) 
 
Um diese These zu überprüfen, darf allerdings nicht nur die Abhängigkeit von 
der Temperatur betrachtet werden, da in den Experimenten neben der Temperatur T 
auch die Auslagerungszeit texp variiert wurde. Aus diesem Grund ist in Abbildung 95 
der Mittelwert der normierten Intensitäten von Sr bzw. Ti in den Intensitätsplateaus 
der Dünnschicht gegen Sr expD t  bzw. Ti expD t  dargestellt. Des Weiteren enthält die 
Abbildung ein Diagramm, das die Verhältnisse DSr/DBa und DTi/DZr als Funktion von 
Sr expD t  bzw. Ti expD t  zeigt. 
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Abbildung 95: (a) Mittelwert der normierten Intensitäten von Sr bzw. Ti in den Intensitätsplateaus 
der Dünnschicht gegen Sr expD t  bzw. Ti expD t  
(b) DSr/DBa und DTi/DZr als Funktion von Sr expD t  bzw. Ti expD t  
 
In Abbildung 95 (a) ist zu erkennen, dass der Mittelwert der normierten 
Intensitäten von Sr bzw. Ti in den Intensitätsplateaus der Dünnschicht im Rahmen 
der gegebenen Streuung linear abhängt von Sr expD t  bzw. Ti expD t . Diesem linearen 
Zusammenhang kann ohne Aufklärung des genauen Diffusionsprozesses zwar keine 
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explizite physikalische Bedeutung zugewiesen werden. Trotzdem erkennt man, dass 
die Diffusionskoeffizienten des Hauptprofils nicht völlig unabhängig sind von der 
Höhe der Intensitätsplateaus der zusätzlichen schnellen Diffusion. Dies verdeutlicht 
auch Abbildung 95 (b). 
Man erkennt, dass die Abweichung der Diffusionskoeffizienten von Ti und 
vor allem Sr zu den Diffusionskoeffizienten von Zr und Ba vor allem bei großen 
Sr expD t  bzw. Ti expD t  auftritt. Die größten Abweichungen resultieren für die 
Datenpunkte bei T = 1523 K und vor allem T = 1473 K. Bei letztgenanntem 
Datenpunkt handelt es sich zwar nur um die zweithöchste Temperatur, allerdings 
betrug die Auslagerungszeit ungefähr das 2,5-Fache der Auslagerung bei 1523 K. 
Nimmt man den in Abbildung 95 (a) angedeuteten linearen Zusammenhang an, so 
erkennt man, dass höhere Intensitätsplateaus in der Dünnschicht dazu führen 
können, dass der Diffusionskoeffizient des Hauptprofils durch die Anpassung von 
Gleichung (0.109) möglicherweise überschätzt wird. 
Folglich kann die Vermutung aufgestellt werden, dass die ermittelten 
Diffusionskoeffizienten für Ti und besonders Sr vor allem deshalb von DZr und DBa 
abweichen könnten, weil die Auswertungsmethode durch die zusätzliche schnelle 
Diffusion beeinflusst wird. Folglich wäre zu vermuten, dass die 
Diffusionskoeffizienten aller vier Kationen nahezu die gleichen Werte aufweisen. 
Diese These kann auf die Migrationsenthalpien der vier Kationen ausgeweitet 
werden. Betrachtet man DSr für die beiden höchsten Temperaturen als Ausreißer, so 
ergeben sich folgende Migrationsenthalpien: ∆HSr = (2,9 ± 0,4) eV, ∆HTi = (2,9 ± 0,2) eV 
sowie ∆HBa = ∆HZr = (2,8 ± 0,3) eV. 
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4.4.4 Interpretation der Ergebnisse und Vergleich mit Literaturwerten 
Aufgrund der Konzeption der durchgeführten Diffusionsexperimente mit 
einem Diffusionspaar aus einem SrTiO3-Einkristall und einer BaZrO3-Dünnschicht 
erwartet man die Interdiffusion der Kationen auf ihren jeweiligen Gitterplätzen. Eine 
solche Situation kann zu einem gerichteten Fluss von Kationenleerstellen mit einer 
effektiven Verschiebung der Grenzschicht führen (Kirkendall-Effekt).64 Deshalb ist 
zur Auswertung normalerweise eine Analyse nach Boltzmann-Matano265,266 oder 
Sauer-Freise267 notwendig. Es kann jedoch folgende vereinfachende Annahme 
getroffen werden: Da sämtliche Profile sehr gut durch Gleichung (0.109) beschrieben 
werden können, wird davon ausgegangen, dass die Diffusionskoeffizienten 
konzentrationsunabhängig sind. 
Die im vorangegangenen Abschnitt ermittelten chemischen Diffusions-
koeffizienten der vier Kationen sind im Rahmen der Fehler identisch. Dieses 
Ergebnis überrascht, da Sr und Ba in der Perovskit-Struktur den A-Platz und Ti und 
Zr den B-Platz besetzen und sich die Kationen im Ionenradius und, abhängig vom 
Gitterplatz, in der Koordinationszahl sowie der Ladung unterscheiden. Genauso 
erstaunlich ist das zweite wesentliche Ergebnis: Auch die Migrationsenthalpien der 
vier Kationen sind im Rahmen der Fehler identisch. Dies deutet auf einen komplexen 
Migrationsprozess hin, an dem alle Kationen, unabhängig von ihrem eigentlichen 
Gitterplatz, beteiligt sind. Ein solches Ergebnis ist jedoch nicht völlig unbekannt für 
die Perovskite: Ähnliche Zusammenhänge wurden bereits für SrTiO3,86,87,163,164 
BaTiO3,154,165,166 (La,Sr)(Ga,Mg)O3, 167 (Ba,Sr)(Co,Fe)O3168 sowie MgSiO3169,170 gefunden. 
Eine Identifikation des genauen Diffusionsmechanismus ist mit den vor-
liegenden Daten nicht möglich. Die folgenden beiden Mechanismen sind denkbar: 
1) Die Kationenmigration erfolgt durch einen gekoppelten Mechanismus. 
Dabei spielen Defektkomplexe mit Kationenleerstellen auf dem A- und B-Platz die 
entscheidende Rolle.167,168,268,269 
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2) Die Migration von A-Platz-Kationen erfolgt über normale A-Platz-Sprünge 
entlang der (100)-Richtung. Die Migration von B-Platz-Kationen erfolgt zweistufig 
über einen A-Platz.168,270 Dieser Mechanismus ist in Abbildung 96 veranschaulicht. 
 
 
Abbildung 96: Schematische Veranschaulichung eines möglichen Diffusionsmechanismus für B-Platz-
Kationen über A-Platz-Leerstellen. Das Gitter ist senkrecht zur (100)-Richtung dargestellt. Das mit 
dem Stern markierte B-Platz-Kation diffundiert. Links: Startkonfiguration. Mitte: Das B-Platz-Kation 
befindet sich auf einem A-Platz. Rechts: Endkonfiguration. Kommt es nun zum Sprung des mittleren 
A-Platz-Kations der unteren Reihe, ist die Startkonfiguration wieder erreicht, allerdings verschoben 
um eine Gitterposition. Entnommen aus 168 
 
Hinweise auf einen solchen Mechanismus geben auch einige Ergebnisse von 
ab initio-Rechnungen. So haben Zacherle et al. mittels DFT gezeigt, dass die Migration 
von Ti in SrTiO3 Strontiumleerstellen benötigt.271 Dies wird durch die Übersicht 
einiger theoretisch sowie experimentell bestimmten Migrationsenergien bzw. -
enthalpien für die Diffusion von Sr und Ti in SrTiO3 in Tabelle 16 und Tabelle 17 
deutlich. 
Die von Zacherle et al.271 sowie Walsh et al.272 mittels DFT bestimmten 
Migrationsenergien für Sr (siehe Tabelle 16) stimmen erstaunlich gut überein mit den 
experimentell bestimmten Werten von Gömann et al.87 und Meyer et al.164. Auch die 
über empirische Paarpotentiale (engl.: „Empirical Pair Potentials“, EPP) berechneten 
Werte liegen in einem ähnlichen Bereich. Walsh et al.272 haben mit weitergehenden 
DFT-Rechnungen auch den Einfluss von Sauerstoffleerstellen auf die 
Kationenmigration untersucht und gezeigt, dass die Migrationsenergie für Sr 
dadurch um ca. 0,7 eV sinkt. 
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Tabelle 16: Übersicht über theoretisch und experimentell bestimmte Migrationsenergien bzw. 
Migrationsenthalpien für Sr in SrTiO3 
Methode Pfad ∆HSr bzw. ∆ΕSr / eV Quelle 
Diffusion  4,0 ± 0,3 Gömann et al.87 
Diffusion  3,54 ± 0,14 Meyer et al.164 
NMR  2,5 ± 0,8 Hackmann und Kanert273 
DFT (100) 3,70 Zacherle et al.271 
DFT (100) 3,68 Walsh et al.272 
DFT (100) + VO 2,92 Walsh et al.272 
DFT (100) + 2 VO 2,90 Walsh et al.272 
EPP (100) 2,52 Akhtar et al.274 
EPP (100) 4,27 Crawford und Jacobs275 
EPP (100) 3,9 Thomas et al.276 
 
 
Tabelle 17: Übersicht über theoretisch und experimentell bestimmte Migrationsenergien bzw. 
Migrationsenthalpien für Ti in SrTiO3 
Methode Pfad ∆HTi bzw. ∆ΕTi / eV Quelle 
Diffusion  ca. 3,3 Gömann et al.86 
DFT (110) 8,69 Zacherle et al.271 
DFT (100) 5,94 Zacherle et al.271 
DFT (100) + VO 8,27 Zacherle et al.271 
DFT (100) + VSr 3,22 Zacherle et al.271 
EPP (110) 11,59 Akhtar et al.274 
EPP (110) 14,33 Crawford und Jacobs275 
EPP (110) 11 Thomas et al.276 
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Für die Migrationsenthalpien von Ti in SrTiO3 (siehe Tabelle 17) ergibt sich ein 
wesentlich uneinheitlicheres Bild. Die EPP-Rechnungen sagen in diesem Fall extrem 
hohe Migrationsenergien über 10 eV voraus. Allerdings wurde hier nur ein Sprung 
in (110)-Richtung betrachtet, für den auch die DFT-Rechnungen von Zacherle et al.271 
eine relativ hohe Migrationsenergie ergeben. Hier wird für den Sprung entlang (100) 
eine deutlich geringere Energie berechnet, vor allem bei Berücksichtigung einer 
Leerstelle auf dem A-Platz. Der dabei resultierende Wert von ∆ΕTi = 3,22 eV ist in 
guter Übereinstimmung mit dem experimentellen Wert ∆HTi ≈ 3,3 eV von 
Gömann et al.86 
Ein Vergleich der zuvor diskutierten Werte für Sr und Ti in SrTiO3 mit den in 
dieser Arbeit ermittelten Migrationsenthalpien für Ba und Zr in SrTiO3 ergibt 
deutliche Übereinstimmungen, wobei die Werte dieser Arbeit meist etwas niedriger 
sind. Die Ergebnisse von Walsh et al.272 zeigen, dass die Konzentration der 
Sauerstoffleerstellen von erheblicher Bedeutung für die Kationendiffusion ist. So 
ergaben die experimentellen Untersuchungen an Akzeptor-dotiertem SrTiO3 jeweils 
Sr-Migrationsenthalpien um 2.9 eV (Hackmann und Kanert273 sowie diese Arbeit), 
während im Fall von donatordotiertem SrTiO3 Sr-Migrationsenergien um 3.8 eV 
erhalten wurden (Gömann et al.87 sowie Meyer et al.164). Inwiefern Sauerstoff-
leerstellen genau den Migrationsmechanismus beeinflussen, bleibt jedoch weiterhin 
unklar. Eine Möglichkeit ist die Ausbildung von { }A B OV -V -V - Defektclustern.167,277 
Abbildung 97 zeigt einen Vergleich der in dieser Arbeit ermittelten 
chemischen Diffusionskoeffizienten mit einer Reihe von anderen Diffusions-
koeffizienten in SrTiO3 und BaTiO3 aus der Literatur in Form eines Arrhenius-
Diagramms. Die Datenreihen zur chemischen Diffusion von Sr und Zr in BaTiO3 von 
Körfer et al.154 beziehen sich – wie die Diffusionskoeffizienten dieser Arbeit – auf 
chemische Diffusionskoeffizienten eines Interdiffusionsexperiments. Es ist gut 
erkennbar, dass das von Körfer et al. untersuchte System deutlich höhere 
Migrationsenthalpien aufweist. 
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Abbildung 97: Arrhenius-Diagramm mit den chemischen Diffusionskoeffizienten dieser Arbeit, 
chemischen Diffusionskoeffizienten für Sr und Zr in BaTiO3 von Körfer et al.,154 Tracerdiffusions-
koeffizienten für Ba und Ti in SrTiO3 von Dollase278 sowie Tracerdiffusionskoeffizienten 
für Sr in SrTiO3 und für Ti und Sr in Sr0,99La0,01TiO3 von Gömann et al.86,87 
Im Gegensatz dazu zeigen die rot und grün gestrichelten Datenreihen von 
Dollase278 in Abbildung 97 eine sehr ähnliche Temperaturabhängigkeit zu den 
Diffusionskoeffizienten dieser Arbeit. Es ist anzumerken, dass es sich dabei um 
Tracerdiffusionskoeffizienten handelt, die durch die Verbreiterung von 
Tracerimplantationsprofilen während einer Auslagerung bestimmt wurden. Dabei 
wurden allerdings festgestellt, dass die Diffusionskoeffizienten eine Zeitabhängigkeit 
zeigen. Die zunächst bestimmten (und in Abbildung 97 dargestellten) Werte konnten 
im Rahmen einer zweiten Auslagerung nicht reproduziert werden. Ein identisches 
Phänomen fanden auch Gömann et al.87 bei Tracerdiffusionsexperimenten nach 
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Implantation. Als mögliche Erklärung geben sie Implantationsschäden an: Durch die 
Implantation erzeugte Kationenleerstellen könnten zu Beginn der Auslagerung zu 
erhöhten Diffusionskoeffizienten geführt haben. Nach Ausgleich des Gradienten in 
den Kationenleerstellenkonzentrationen lagen die Diffusionskoeffizienten bei 
Gömann et al. unterhalb der Bestimmungsgrenze. Allerdings konnten Gömann et al. 
zeigen, dass ihre Profile in asymmetrischer Art von den Implantationsscchäden 
beeinflusst wurden,87 während bei Dollase die anfänglichen Diffusionskoeffizienten 
durch eine beidseitige Anpassung an die vollständigen Profile ermittelt wurden. 
Trotz der Problematik der Reproduzierbarkeit ist auffällig, dass die 
Migrationsenthalpien von Dollase (∆HBa = 2,4 ± 0,2 und ∆HTi = 2,9 ± 0,5) relativ 
ähnlich sind zu den in dieser Arbeit bestimmten Werten. Möglicherweise ist der 
Unterschied zwischen den Absolutwerten der Tracerdiffusionskoeffizienten von 
Dollase und den chemischen Diffusionskoeffizienten aus dieser Arbeit hauptsächlich 
auf den thermodynamischen Faktor Θ  zurückzuführen: 
 chem
*
*
DD
f
Θ
=  (0.114) 
Aufgrund der Probleme mit den Diffusionsexperimenten nach Tracer-
implantation haben Gömann et al. die Diffusion von Sr und Ti in SrTiO3 mit Hilfe von 
tracerreichen Dünnschichten durchgeführt.86,87 Die daraus resultierenden 
Tracerdiffusionskoeffizienten sind ebenfalls in Abbildung 97 dargestellt. Dabei 
wurde die Sr-Diffusion sowohl in nominell undotierten SrTiO3-Einkristallen 
(≤ 0,02 at% La) als auch in 1 at% La-dotierten SrTiO3-Einkristallen untersucht. 
Abbildung 97 zeigt eindeutig eine Erhöhung der Diffusionskoeffizienten als Folge 
der Dotierung mit Lanthan, welche im Rahmen des Fehlers quantitativ mit der 
Konzentration der Strontiumleerstellen korreliert. 
Die Tracerdiffusionskoeffizienten von Ti in Strontiumtitanat wurden von 
Gömann et al. nur in 1 at% La-dotierten Einkristallen bestimmt. Die resultierenden 
Werte liegen etwa eine Größenordnung unterhalb derer des Strontiums. Diese 
Tracerdiffusionskoeffizienten sowie die daraus ermittelte Migrationsenthalpie 
stimmen erstaunlich gut überein mit den chemischen Diffusionskoeffizienten dieser 
192  4 Ergebnisse und Diskussion 
Arbeit. Allerdings würde man bei identischen Selbstdiffusionskoeffizienten ggf. auch 
hier einen Einfluss des thermodynamischen Faktors gemäß Gleichung (0.114) 
erwarten. 
Abschließend soll Abbildung 98 eine Einordnung der in dieser Arbeit 
bestimmten Diffusionskoeffizienten im Vergleich zu einer Vielzahl anderer 
Perovskite ermöglichen. Es ist zu erkennen, dass die für SrTiO3, BaTiO3 und BaZrO3 
bestimmten Diffusionskoeffizienten vergleichsweise niedrig sind. Für die 
Kationendiffusion in den meisten anderen Perovskiten wurden höhere 
Diffusionskoeffizienten ermittelt, teilweise um bis zu zehn Größenordnungen. Das 
System (Ba,Sr)(Ti,Zr)O3 sollte somit in Bezug auf die Kationenuntergitter eine 
erfreuliche Stabilität auch gegenüber unerwünschten Effekten wie kinetischen 
Entmischungen aufweisen, ein positives Ergebnis im Hinblick auf die typischen 
Anwendungsgebiete. 
 
Abbildung 98: Arrhenius-Diagramm der Diffusionskoeffizienten dieser Arbeit im Vergleich zu 
Literaturdaten für eine Vielzahl von Perovskiten, auf Basis der von Miyoshi und Martin162 
übernommenen Abbildung, mit Daten aus Kawamura et al., 279 Akashi et al.,280 Horita et al., 281 Sakai 
et al., 282 Schulz et al.,167 Waernhus et al., 283 Smith and Norby,284 Palcut et al.,285 Körfer et al.,154 Palcut 
et al.,286, Palcut et al.,287 Miyoshi und Martin162 sowie Harvey et al.168 
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5 Zusammenfassung 
In dieser Arbeit wurden vielfältige Untersuchungen zur Anionen- und 
Kationendiffusion in Barium- und Strontiumtitanat durchgeführt. Nachfolgend sind 
die wesentlichen Ergebnisse zusammengefasst. 
 
5.1 Isotopenaustausch an BaTiO3 von und für MLCCs  
Durch eine geschickte Kombination von drei verschiedenen Isotopen-
austauschexperimenten und anschließender Analyse der Tracerdiffusionsprofile 
mittels SIMS konnte die Reoxidationsgleichung für den Einbau von 18O in das 
Bariumtitanat von MLCCs aufgeklärt werden: 
 ( ) ( )•• ×2 O O 2H O g  + V 2e' O  + H g+   (0.115) 
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Dabei dissoziieren Wassermoleküle an der Oberfläche des BaTiO3, Sauerstoff wird 
eingebaut und molekularer Wasserstoff desorbiert in die Gasphase. Anhand der 
Oberflächenaustauschkoeffizienten konnte gezeigt werden, dass der Einbau von 
Sauerstoff aus H2O gemäß Gleichung (0.115) um mehrere Größenordnungen 
schneller verläuft als aus O2. 
Zur näheren Untersuchung der Mikrostruktur und Defektchemie des 
Bariumtitanats wurden die Untersuchungen auf identisch zusammengesetzte Proben 
ohne Nickel-Elektroden ausgedehnt. Dabei wurden zunächst die Dotierstoffe mit 
Hilfe von ICP-MS-Analysen ermittelt. Es zeigte sich, dass neben Magnesium und 
Aluminium vor allem Dysprosium als Dotand eingesetzt wird. Letzteres führt zu 
einer komplexen Defektchemie: Dy kann sowohl den Barium- als auch den Titan-
Platz belegen. Auf dem Barium-Platz kann es je nach Oxidationsstufe als Donator 
wirken oder keinen Einfluss auf die Dotierung haben. Auf dem Titan-Platz hat Dy 
eine feste Valenz und wirkt als Akzeptor, so dass auch insgesamt ein effektiv 
Akzeptor-dotiertes Materials resultiert. Die maximale Akzeptor-Dotierung der 
Proben wurde auf (5,6 ± 0,4) % bestimmt. 
Anschließend wurde die Mikrostruktur der Proben sowie die räumliche 
Verteilung von Dysprosium, Barium und Titan mittels TEM und EELS untersucht. 
Bei Korngrößen um 300 nm wurde eine Core-Shell-Struktur gefunden. In den 
äußeren Hüllen der Körner ist Dy angereichert und Ba sowie Ti sind verarmt. Diese 
Core-Shell-Struktur ist sehr inhomogen ausgeprägt. Die durchschnittliche Breite der 
Shell wurde auf 10 nm abgeschätzt, wodurch ein Shell-Volumenanteil von ca. 19 % 
resultiert. 
Es wurden verschiedene Isotopenaustauschexperimente als Funktion des 
Sauerstoffpartialdrucks, des Wasserpartialdrucks sowie der Temperatur durchge-
führt. Die Ergebnisse der Untersuchungen an den MLCCs konnten dabei 
reproduziert werden. Sämtliche 18O-Tracerdiffusionsprofile zeigten ein Hauptprofil 
sowie ein zusätzliches schnelles Diffusionsprofil. Die Hauptprofile konnten jeweils 
sehr gut mit der Lösung der Diffusionsgleichung für ein halbunendliches Medium 
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beschrieben werden und Tracerdiffusionskoeffizienten sowie Oberflächenaustausch-
koeffizienten bestimmt werden. Bei diesen Werten handelt es sich wahrscheinlich 
um effektive Werte für Core und Shell. 
Das komplexe Verhalten des Hauptdotanden Dysprosium äußert sich in der 
pO2-Abhängigkeit der Tracerdiffusionskoeffizienten. Eine Erhöhung des 
Sauerstoffpartialdrucks führt zu einer Abnahme des Tracerdiffusionskoeffizienten, 
da auf dem A-Platz Dy2+ zu Dy3+ oxidiert wird und somit die Konzentration der 
Sauerstoffleerstellen verringert wird. Im Gegensatz dazu sind die 
Tracerdiffusionskoeffizienten unabhängig vom pH2O. Der Einsatz von Wasser hat 
somit nur Einfluss auf den Oberflächenaustausch. 
Die Analyse der Temperaturabhängigkeit der Tracerdiffusionskoeffizienten 
zeigt sowohl für den trockenen als auch für den nassen Austausch sehr hohe 
Aktivierungsenthalpien im Bereich von 2 eV. Diese hohen Werte gehen auf zwei 
Effekte zurück: die Enthalpie der Erzeugung von Sauerstoffleerstellen und deren 
Migrationsenthalpie. Sowohl das Gleichgewicht zwischen Dy auf A- und B-Platz 
sowie die Ionisationsreaktion des Dy auf dem A-Platz sind temperaturabhängig. 
Dadurch variiert die Konzentration der Sauerstoffleerstellen mit der Temperatur. 
Des Weiteren konnte mit Hilfe von EPP-Rechnungen gezeigt werden, dass der große 
Ionenradius von Dy zu einer verhältnismäßig großen Migrationsenthalpie der Sauer-
stoffleerstellen führt. Insgesamt liegen die Absolutwerte der Sauerstoffdiffusion um 
wenige Größenordnungen unterhalb derer von Literaturwerten für Bariumtitanat. 
Des Weiteren wurde gezeigt, dass das zusätzliche schnelle Diffusionsprofil 
wahrscheinlich auf einen schnellen Diffusionspfad entlang von Korngrenzen 
zurückzuführen ist. Einer der Datenpunkte erfüllte die Kriterien des Korngrenz-
diffusionsregimes nach Harrison Typ B. Die Analyse des Korngrenzdiffusions-
koeffizienten ergab einen Wert, der etwa drei Größenordnungen oberhalb des 
Wertes für das Hauptprofil lag. 
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5.2 Isotopenaustausch an Bariumtitanat-Einkristallen 
Im Gegensatz zur komplexen Bariumtitanat-Keramik aus einer bedeutenden 
technischen Anwendung wurden in diesem Teil der Arbeit nominell undotierte 
Einkristalle als Modellsystem untersucht. Mittels einer LA-ICP-MS-Analyse wurden 
die wesentlichen Verunreinigungen der Proben identifiziert und die effektive 
Akzeptor-Dotierung auf (304 ± 152) ppm bestimmt. Der Hauptdotand der 
Einkristalle ist dabei Zink. Im Rahmen von trockenen Isotopenaustausch-
experimenten mit anschließender Analyse der Tracerdiffusionsprofile von 18O 
wurden der Einbau der Tracers in den Festkörper, die Diffusion durch eine 
Oberflächenraumladungszone und die Bulkdiffusion als Funktion von pO2 und 
Temperatur analysiert. Sämtliche Tracerdiffusionsprofile sind gekennzeichnet durch 
einen ersten steilen Abfall des Isotopenanteils in der Raumladungszone und das 
anschließende Hauptdiffusionsprofil im Volumen des Materials. 
Die experimentell bestimmten Profile konnten vollständig durch theoretisch 
berechnete Profile beschrieben werden. Da die Dotierkonzentration in der 
Raumladungszone konstant ist, konnte das Modell von Mott-Schottky angewendet 
werden. Es konnten die Oberflächenaustauschkoeffizienten, die Raumladungszonen-
potentiale und die Tracerdiffusionsprofile im Bulk jeweils als Funktion von pO2 und 
Temperatur bestimmt werden. Als ein wesentliches Ergebnis wurde die Migrations-
enthalpie der Sauerstoffleerstellen bestimmt, sie beträgt (0,68 ± 0,06) eV. Anhand der 
Selbstdiffusionskoeffizienten der Sauerstoffleerstellen wurden die Werte dieser 
Arbeit mit Literaturdaten für BaTiO3 verglichen, ein allgemeiner Ausdruck für die 
Temperaturabhängigkeit der Sauerstoffleerstellen-Diffusion wurde abgeleitet. 
Anhand dieses allgemeinen Ausdrucks wurde ein ausführlicher Vergleich mit 
Literaturdaten für andere Perovskite durchgeführt. 
Auch das Raumladungszonenpotential wurde als Funktion von pO2 und 
Temperatur untersucht. Durch den Vergleich mit theoretisch berechneten Verläufen 
konnten Rückschlüsse auf die Triebkräfte der Ausbildung der Gleichgewichtsraum-
ladungszonen gezogen werden. Es wurde gezeigt, dass die Differenz in den 
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Gibbschen Formationsenthalpien von Sauerstoffleerstellen zwischen Grenzflächen-
kern und Volumen des Materials einen wesentlichen Einfluss hat. Des Weiteren 
deuten die ermittelten Daten darauf hin, dass zusätzlich auch die Anreicherung von 
Elektronenlöchern an der Oberfläche betrachtet werden muss, um die 
experimentellen Daten vollständig beschreiben zu können. 
 
5.3 Kationeninterdiffusion zwischen BaZrO3 und SrTiO3 
In diesem Teil der Arbeit wurden Dünnschichten aus Bariumzirkonat auf 
Strontiumtitanat-Einkristallen abgeschieden und die Interdiffusion der Kationen als 
Funktion der Temperatur untersucht. Dabei wurden die Kationendiffusionsprofile 
jeweils isoliert voneinander betrachtet und die Thick-Film-Solution der 
Diffusionsgleichung an die experimentellen Profile angepasst. Für die Diffusion aller 
vier Kationen wurden jeweils zweigeteilte Diffusionsprofile erhalten, ein Hauptprofil 
sowie ein zusätzliches schnelles Diffusionsprofil. Letztgenanntes konnte für die 
Diffusion von Ba und Zr in Strontiumtitanat auf eine schnelle Diffusion entlang von 
Versetzungen zurückgeführt werden. Für die Diffusion von Sr und Zr in der 
Bariumzirkonat-Dünnschicht geht das zusätzliche Profil auf schnelle Diffusion 
entlang von Korngrenzen zurück. Es handelt sich wahrscheinlich um den Harrison 
Typ B der Korngrenzdiffusion mit zusätzlicher Reflektion an der Oberfläche. 
Es wurde ausführlich analysiert, welchen Einfluss die zusätzlichen schnellen 
Diffusionsprofile jeweils auf die Hauptprofile haben. Die meisten Datenpunkte 
sollten dabei nicht beeinflusst worden sein, so dass die Anpassung der Hauptprofile 
aussagekräftige Bulkdiffusionskoeffizienten ergab. Als überraschendes Ergebnis 
wurde festgestellt, dass die Migrationsenthalpien aller vier Kationen nahezu 
identisch sind und einen relativ niedrigen Wert von etwa 2,8 eV aufweisen. Ein 
solches Ergebnis wird in der Literatur auch für einige andere Perovskite beschrieben. 
Es zeigt, dass ein komplexer Diffusionsmechanismus vorliegen muss mit Kopplung 
der Kationenmigration auf dem A- und B-Platz. Theoretische  EPP- und DFT-
Berechnungen deuten darauf hin, dass dabei auch Sauerstoffleerstellen beteiligt sind.  
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